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Des films et revêtements composés de phases et composés intermétalliques présentent 
des propriétés et des combinaisons de propriétés attractives qui ne sont que très partiellement 
explorées aujourd’hui. Ils sont porteurs de solutions potentielles pour conférer à des matériaux 
avancés des multifonctionnalités nécessaires dans pratiquement toutes les industries 
manufacturières et deviennent ainsi source de rupture et d’innovation. Cette situation prévaut 
pour le système Al-Cu-Fe, au sein duquel même les binaires à base d’Al présentent des propriétés 
remarquables. 
Si des techniques de dépôt physique en phase vapeur sont le plus souvent utilisées pour 
l’élaboration de tels films et revêtements métalliques, l’utilisation de procédés de dépôt chimique 
en phase vapeur à partir de précurseurs métalorganiques (MOCVD) permettrait à terme le 
traitement et la fonctionnalisation de surfaces de géométrie complexe. Le présent travail s’inscrit 
dans cette logique. Il vise la mise au point de procédés MOCVD de films d’Al, de Cu et de Fe. Ces 
procédés doivent être compatibles afin de constituer la base pour l’élaboration de protocoles 
complexes permettant le codépôt ou le dépôt séquentiel de ces éléments. 
La MOCVD d’Al à partir de dimethylethyl amine alane (DMEAA) a été adaptée pour 
satisfaire les contraintes de codépôt, pour valider le dispositif expérimental utilisé pour le dépôt 
des films unaires et binaires, pour valider certains aspects mécanistiques du dépôt et pour illustrer 
la capacité de la technique de couvrir de manière conforme des surfaces de géométrie complexe. 
Le protocole mise au point permet d’opérer à une pression de 10 Torr, dans une fenêtre de 
températures entre 160 °C et 240 °C. La modélisation du procédé permet son optimisation dans 
ces conditions, conduisant à des films d’épaisseur uniforme sur une surface de diamètre 58 mm. La 
microstructure désordonnée des films est améliorée par un prétraitement plasma des substrats 
d’acier 304L in situ avant dépôt. 
Le besoin d’utiliser des précurseurs de Cu et de Fe a priori exemptes d’oxygène (en vue 
d’un codépôt avec Al) a conduit à tester pour ces deux éléments la famille originale des composés 
moléculaires à base de ligands amidinates. Il est montré que des films purs de Cu sont obtenus 
entre 200 °C et 350 °C à partir de [Cu(i-Pr-Me-AMD)]2 dans une phase gazeuse riche en hydrogène, 
la limite entre les régimes cinétique et diffusionnel étant à 240 °C. Le criblage de précurseurs 
analogues pour Fe a révélé que, dans les mêmes conditions, le composé [Fe(tBu-MeAMD)2] conduit 
à des films contenant Fe, Fe4N ainsi qu’à des carbures Fe3C et Fe4C. 
Des bicouches de Cu et Al ont été déposées à partir des protocoles mis au point. Leur 
recuit post dépôt a été suivi in situ par diffraction de rayons X et par mesure de la résistance 
électrique. Il a permis de stabiliser des phases θ-Al2Cu, η-AlCu et, pour la première fois reportée 
dans la littérature, de la phase approximante γ-Al4Cu9. Il a été démontré que la technique MOCVD 
associée avec des recuits post dépôt est une méthode appropriée pour obtenir des films composés 
d’alliages intermétalliques. Des dépôts conformes de tels films peuvent ainsi être envisagés pour 





Films and coatings of intermetallic phases and intermetallic compounds present 
proprieties and combination of proprieties which have just partially been explored today. They 
carry potential solutions to confer multifunctionality for advanced materials needed by industries 
and become a source of breakthrough and innovation. This situation prevails for the Al-Cu-Fe 
system, in which even the two, Al-based binaries exhibit remarkable properties. 
While techniques of physical vapor deposition are most often used for the processing of 
such films and coatings, the use of chemical vapor deposition processes involving metallorganic 
precursors (MOCVD) allow treating and functionalizing surfaces with complex geometry. The 
present work subscribes in this perspective. It aims at the development of MOCVD processes of Al, 
Cu and Fe films. These processes must be compatible to constitute the base for the elaboration of 
complex protocols allowing codeposition or sequential deposition of these elements. 
The MOCVD of Al from dimethylethyl amine alane (DMEAA) was adapted to satisfy the 
constraints of codeposition, to validate the experimental device used for the deposition of unary 
and binary films, to validate certain mechanistic aspects of the deposition and to illustrate the 
capacity of the technique to cover surfaces of complex geometry. The developed protocol operates 
at pressure of 10 Torr, in a temperature window between 160 °C and 240 °C. The modeling of the 
process allows its optimization in these conditions, leading to films with uniform thickness. The 
disordered microstructure of such Al films is improved by a in situ plasma pretreatment of the 304L 
steel substrate prior deposition. 
The a priori constraint to use oxygen-free precursors of Cu and Fe (in view of the co-
deposition with Al) led to test for these two elements the original family of molecular compounds 
based on amidinate ligands. It is shown that pure Cu films are obtained between 200 °C and 350 °C 
from [Cu (i-Pr-Me-AMD)]2 in a hydrogen rich gaseous phase. The boundary between the kinetic 
schemes and diffusion regime was found to be 240 °C. Screening similar Fe amidinate precursors 
revealed that, under the same conditions, compound [Fe (tBu-MeAMD)2] leads to films containing 
Fe, as well as Fe4N, and Fe3C and Fe4C carbides. 
Bilayers of Cu and Al were deposited from the developed protocols. Their post deposition 
annealing was monitored by in situ X-ray diffraction and by measurement of the electrical 
resistance. The θ-Al2Cu, η-AlCu phases were stabilized and, for the first time reported in the 
literature, the approximant phase γ-Al4Cu9. It was demonstrated that the MOCVD technique 
associated with post-deposition annealing is a suitable method to obtain films composed of 
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A la fin des années 90, une décennie s’était presque écoulée depuis la découverte 
des quasicristaux. Un socle de connaissances s’était construit, plusieurs systèmes 
métalliques comportant des phases quasicristallines avaient été identifiés et des 
propriétés physico-chimiques et d’usage uniques, ainsi que des combinaisons de 
propriétés parfois antinomiques avaient été quantifiés. Dans ce contexte, le besoin s’est 
fait sentir au sein de la communauté française de matériaux métalliques et de métallurgie 
physique de progresser dans la valorisation des quasicristaux et plus généralement des 
alliages à maille géante. Comme ces matériaux sont fragiles à l’état massif, il y aurait deux 
mises en forme particulières qui leur permettraient d’exprimer leur potentiel tout en 
minimisant l’inconvénient de la fragilité : les poudres et les films minces. Les premières 
pourraient être incorporées dans des matrices pour fabriquer des matériaux composites. 
Les seconds pourraient être appliqués sur des pièces constitués de matériaux usuels. Dans 
les deux cas, le matériau ainsi traité verrait ses propriétés s’exalter ou se compléter. 
L’élaboration de ces alliages sous la forme de couches minces (ou de revêtements) 
avait été à l’époque un monopole de procédés fondés sur des techniques de dépôts 
physiques telles que les aérosols thermiques (arc électrique ou torche à plasma) ou les 
dépôts physiques en phase vapeur (PVD). Cette situation prévaut également aujourd’hui. 
Elle est due, au moins en partie à la relation, plus ou moins directe entre la composition du 
flux d’atomes excités qui alimente la surface de dépôt et la composition élémentaire du 
film. Les procédés physiques ont eu le grand mérite de mettre à la disposition de la 
communauté scientifique des films pour être étudiés. Dans certains cas, il ont même été à 
l’origine de produits commerciaux, tels que certains ustensiles de cuisine. Cependant, il 
manquait un procédé de dépôt qui puisse revêtir des pièces de petite taille et de forme 
complexe (par exemple des cavités), ou des substrats thermosensibles comme les 
plastiques et, si possible à rendement élevé. Les procédés PVD ne se positionnent pas 
favorablement face à ces contraintes, même s’ils peuvent y répondre dans certains cas. 
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A la même époque, des procédés d’élaboration de films par dépôt chimique en 
phase vapeur mettant en œuvre de composés moléculaires (MOCVD) étaient florissants 
dans l’industrie microélectronique. Les limitations intrinsèques de l’aluminium pour la 
métallisation avaient emmené plusieurs équipes à pousser à leurs limites les procédés de 
dépôt d’Al avant de s’intéresser à d’autres métaux. L’équipe SURF du CIRIMAT avait ainsi 
exploré la MOCVD de plusieurs métaux (Al, Cu, Ni, Co, Cr…). La MOCVD des membres de la 
famille du platine avait également été étudiée pour des applications en catalyse 
hétérogène. Il était temps d’utiliser ce savoir-faire pour répondre à d’autres cahiers de 
charge. C’est de la rencontre de ces deux besoins qu’a été créée l’idée d’explorer la piste 
de la MOCVD de quasicristaux. L’idée était originale, prometteuse et comportait plusieurs 
challenges scientifiques et technologiques. Ceux-ci seront développés dans ce manuscrit. 
Cependant, manquait, pour qu’elle soit recevable, une preuve de principe. Sans que cette 
démonstration de faisabilité soit atteinte, deux stages DEA en 2000 et 2001 ont permis 
d’initier l’exploration du domaine, en identifiant points durs et pistes de progrès. Ils ont 
également permis de constituer un noyau de communauté scientifique nationale 
impliquant autour de l’équipe SURF des équipes de Nancy, expertes en physique et chimie 
de ces alliages et de Lyon, expertes en tribologie. 
Un certain nombre de projets et de sollicitations auprès des tutelles a finalement 
abouti au financement en 2005 d’un Réseau d’Excellence du 6ème Programme Cadre de la 
Commission Européenne1. La mise en place de ce projet a également permis de donner un 
nom à cette famille de phases métalliques à maille géante, dont le cas extrême (maille de 
taille infinie) sont les quasicristaux. Après SCAPS (pour Structurally Complex Alloy Phases, 
voir même Sophisticated Compounds for more Applications, Products and Sustainability) 
initialement proposé, c’est l’acronyme CMA qui a été finalement retenu (pour Complex 
Metallic Alloys). Parmi les différents laboratoires virtuels intégrés qui constituaient les 
« super work packages » de ce projet, un était dédié à l’élaboration de films minces et de 
revêtements à base de CMAs. En cohérence avec l’état de l’art, ce laboratoire était 
construit autour de techniques de dépôt « conventionnelles » (dépôts par laser pulsé, 
pulvérisation magnétron) et plus avancées (diffusion réactive, MOCVD). L’équipe SURF 
avait été chargée de conduire le projet MOCVD de CMAs. Pour mener à bien cette mission, 
il a fallu mettre en place des moyens et des compétences. Ainsi, les travaux ont bénéficié 
un projet ANR2, d’une mobilité entrante Marie Curie3 et d’une action bilatérale entre la 
France et la Grèce4. 




Revêtements multimétalliques complexes : Technologies d’élaboration avancées, tribologie et mouillabilité 
optimisées (REVMET). Projet financé par l’Agence Nationale de la Recherche (ANR) dans le cadre des projets 
non-thématiques sous la référence NT05-3_41834. Coordination Equipe SURF, Participants : Ecole de Mines 
de Nancy, Ecole Centrale de Lyon, Centre de Recherche en Matière Condensée et Nanosciences de Marseille. 
2005 - 2008. 
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Les travaux de cette thèse s’inscrivent dans ce cadre. Leur objet est les couches 
minces au sein du système Al-Cu-Fe avec, comme ultime objectif le dépôt d’un film 
intermétallique avec la composition de la phase icosaédrique. Cependant, plus que cet 
objectif, ce qui est important à ce stade des connaissances, tant du procédé que des 
matériaux ciblés, c’est la démarche même qui y conduira à terme. Cette démarche est 
sensée apporter des connaissances scientifiques et techniques, mais également des 
procédés consolidés de dépôt de couches minces, unaires et binaires d’intérêt applicatif. 
Le manuscrit est structuré en six chapitres. Le premier présente des notions sur 
les phases intermétalliques et les alliages complexes métalliques ; il introduit le système 
Al-Cu-Fe et fournit les raisons de son choix. Il présente la technique MOCVD et révèle les 
points durs d’un procédé MOCVD de films multimétalliques. Le deuxième chapitre est 
centré sur les éléments expérimentaux, techniques et technologiques nécessaires au bon 
déroulement du travail. Il s’agit de la purification des précurseurs, de la détermination de 
leurs tensions des vapeurs saturantes et des moyens de leur vaporisation. Egalement, des 
réacteurs de dépôt et des substrats utilisés, ainsi que des techniques de caractérisation 
mises en œuvre. Les troisième, quatrième et cinquième chapitres concernent la MOCVD 
d’Al, de Cu et de Fe, respectivement. Enfin, le sixième chapitre présente la démarche de 
dépôt séquentiel de films d’Al et de Cu suivant les protocoles mis au point précédemment, 
suivis par un recuit post dépôt permettant la formation des phases intermétalliques, parmi 
lesquelles la phase CMA Al4Cu9. Le manuscrit se termine par un développement 
conséquent des conclusions de ce travail et des perspectives qui sont dégagées. 
  
                                                                                                                                                                  
3
Advanced multi-metallic alloy coatings: investigation of thermal decomposition mechanism of metalorganic 
precursors upon chemical vapour deposition (ADALCO3).Call identifier: FP6-2005-Mobility-7, Proposal N° 
039728- ADALCO3. Projet financé par la Commission Européenne dans le cadre de la mobilité Marie Curie 
(Bourses entrantes, IIF). Bénéficiaire Dr. AsiyaTurgambaeva pour un séjour de deux ans à l’équipe SURF. 2006 
- 2008. 
4
Réacteurs de dépôt chimique en phase vapeur : Modélisation mathématique, expérience, simulation (MATH-









Chapitre 1 : Généralités 
La cristallographie conventionnelle prédit pour un cristal un ensemble de 
propriétés de symétrie autorisées dont en particulier des symétries de rotation d’ordre 2, 4 
et 6. Les autres ordres sont interdits en raison d’une impossibilité de remplissage 
périodique de l’espace. Cette science bien établie fut pourtant bousculée en 1984 par D. 
Schettchman qui observa, après une trempe ultra rapide d’un alliage Al-Mn, une structure 
cristallographique contenant un axe d’ordre 5. Il s’agissait d’un ordre à grande distance 
sans pour autant de périodicité dans la structure [1]. Cette quasi-périodicité autorise des 
symétries d’ordre 5, 8 et 12 jusqu’alors interdites [2]. Elle conduit à une nouvelle classe de 
matériaux multi-métalliques, dite des quasicristaux qui fait partie d’une famille plus large, 
celle des alliages complexes métalliques (Complex Metallic Alloys, CMA). Cette famille est 
constituée de composés binaires ou d’ordre supérieur constitués soit d’éléments 
métalliques, soit de mélanges de métaux auxquels sont ajoutés de métalloïdes, de terres 
rares ou de chalcogénures. Leur structure cristalline est fondée sur des mailles de taille 
très large, contenant typiquement quelques dix à cent, voire plus de mille atomes par 
maille. Les quasicristaux, dont la maille peut être considérée de taille infinie, sont le cas 
extrême de cette famille. Les CMA ont fait l’objet de recherches intenses ces dernières 
années dont les synthèses ont fait l’objet d’ouvrages, tels que la série fondée sur les 
sessions de l’Ecole Européenne en Science des Matériaux de Ljubljana, éditée par Belin-
Ferré5 
La particularité cristallographique des CMA leur confère des propriétés et des 
mélanges de propriétés très prometteuses. Ainsi, ils présentent une faible conductivité 
thermique et électrique et dont la dépendance de la température suit davantage celle des 
semiconducteurs que des métaux. Egalement, une bonne résistance à la corrosion [3] une 
bonne dureté [4], des faibles coefficients de frottement et de mouillabilité, une absorption 
                                                      
5
 Series on Complex Metallic Alloys, Vol.1, 2, 3, 4. E. Belin-Ferré, ed., J.-M. Dubois, series ed., World Scientific 
Publiching, Singapore, 2008-2011. 
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spécifique, voire une biocompatibilité [5]. La réactivité chimique significative des CMA les 
rend des bons candidats pour des applications en catalyse. Les deux figures ci-après 
illustrent ces propriétés : La Figure 1.1 présente l’évolution de la résistivité électrique en 
fonction de la température pour différentes compositions de phases quasicristallines Al-
Pd-Re [6]. On note (a) une résistivité de l’ordre de 1000 µOhm*cm voire plus, à comparer 
avec les valeurs des éléments constituants (3, 10 et 19 µOhm*cm pour Al, Pd et Re, 
respectivement), (b) une diminution de la résistivité avec l’augmentation de la 
température, comportement contraire à celui de métaux.  
La Figure 1.2 présente la variation de l’énergie réversible d’adhésion de l’eau, 
WH2O en fonction du paramètre n
2/t2, avec n=n(EF) l’intensité de la densité d’état partielle 
de Al 3p au niveau de Fermi EF, et t l’épaisseur de l’oxyde [7]. Les éléments du diagramme 
sont explicités dans la légende de la figure. Ce diagramme montre que l’énergie réversible 
correspondant au mouillage à l’eau WH2O, déduit de l’angle de contact, dépend de la 
densité d’états Al 3p au niveau de Fermi du substrat CMA massif et de l’inverse du carré de 
l’épaisseur de l’oxyde. 
 
 
Figure 1.1. Phase quasicristaline icosaédrique au sein du système Al-Cu-Pd. Données 
représentatives de l’évolution de la résistivité électrique en fonction de la température pour 
différentes compositions de cette phase, dont le domaine de stabilité s’étend entre Al78Pd15Re7 et 
Al71Pd22Re7. Les nombres sur les courbes indiquent le pourcentage atomique du Pd dans le mélange 
liquide initial avant solidification [6]. 
 
Ces propriétés intéressantes sont néanmoins contrebalancées par une grande 
fragilité dans les conditions normales de température et de pression, caractéristique 
commune de plusieurs phases intermétalliques. La fragilité de leur structure étant 
atténuée par la présence d’un support rigide, ces phases d’intermétalliques sont plus utiles 
en couches minces [7]page 305. Quelle que soit la technique de dépôt utilisée, l’étroitesse du 
domaine de stabilité des phases visées, tant en composition qu’en température nécessite 
un ajustement fin des conditions opératoires. Les techniques de dépôts physiques en 
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phase vapeur (physical vapor deposition, PVD) peuvent répondre favorablement à cette 
contrainte soit en utilisant des cibles de composition qui correspond à celle des phases 
visées, soit en utilisant plusieurs sources monoélements. Par conséquent, ces couches 
minces d’intermétalliques sont généralement élaborées par des techniques PVD, telles que 
la pulvérisation magnétron, le dépôt plasma pulsé ou l’évaporation par faisceau 
d’électrons [8-14]. Dans ces approches il est cependant nécessaire de considérer les 
rendements d’évaporation différents pour chaque élément ainsi que le fait que la 
condensation, la germination et la croissance du revêtement sont fortement affectées par 
la température du substrat [15]. Ces difficultés ont fait que peu de revêtements CMA ont 
été commercialisés à ce jour, malgré leur énorme potentiel. Celles-ci concernent 
exclusivement des surfaces planes, les techniques PVD étant essentiellement directionel- 
 
 
Figure 1.2. Variation de l’énergie réversible d’adhésion de l’eau, WH2O en fonction du paramètre 
n2/t2, avec n=n(Ef) l’intensité de la densité d’état partielle de Al 3p au niveau de Fermi Ef, et t 
l’épaisseur de l’oxyde. Les deux droites correspondent à des échantillons avec différentes 
contributions des états 3d à EF. La ligne avec la plus grande pente correspond aux échantillons Al-
Cr-Fe(-Cu), tandis que l’autre aux échantillons Al-Cu(-Fe). Les points ouverts situés à n2/t2 = 0, 
correspondent au Téflon (losange) et à l’alumine (carré). Ils définissent, respectivement, les valeurs 
minimale et maximale qui peuvent être observées avec l’ensemble considéré des alliages à base 





les. On peut citer par exemple les ustensiles de cuisson anti adhérents, commercialisés par 
le passé par la société SITRAM sous le nom commercial Cybernox en 1999 ou plus 
récemment présentés par la société TA&T aux Etats-Unis [16]. 
Dans ce contexte, la présente thèse ouvre la voie vers un procédé de dépôt de 
revêtements contenant des phases intermétalliques, voire des CMA, sur des surfaces de 
géométrie complexe par la technique MOCVD. La complexité d’un procédé MOCVD pour 
élaborer des revêtements CMA fait que sa mise au point reste un objectif à long terme. 
Nous verrons dans le dernier chapitre du manuscrit que la preuve de principe d’un dépôt 
MOCVD de CMA est réalisée. Mais au-delà du contexte des films à base de CMA, la CVD 
d’alliages métalliques à partir des systèmes binaires, voire unaires reste de grande 
importance. Dans les années 90, des films minces d’alliage Al-Cu ont été réalisés pour 
améliorer la conductivité électrique des interconnexions en microélectronique [17, 18]. 
Cependant, ils ont été focalisés sur des faibles concentrations en Cu, de l’ordre de 1 % en 
masse et n’ont donc pas concerné le dépôt d’alliages intermétalliques. A la même période, 
des films bimétalliques CoGa ont été élaborés par MOCVD pour la métallisation de 
composants dans l’industrie des semiconducteurs III-V [19, 20]. Plus récemment, un effort 
significatif a été fourni pour l’élaboration par différentes techniques CVD de films CuInSe2 
pour des applications photovoltaïques ([21] et références incluses). Enfin, des besoins en 
traitements et fonctionnalisation de surfaces pour différentes applications (énergie, 
imagerie, magnétisme…) ont conduit à l’exploration de procédés CVD pour le dépôt de 
films nanostructurés de Cu-Sb [22]. Plutôt que de fournir un état de l’art exhaustif sur la 
CVD de films multimétalliques, les références ci-haut montrent que peu de travaux sont 
rapportés dans la littérature sur la CVD de tels films. Cependant, après une période 
d’incubation, cette activité semble récemment être activée à cause de besoins tant en 
matériaux qu’en procédés de leur élaboration pour répondre à des cahiers de charge 
contraignants pour divers domaines d’application. Dans ce contexte, l’absence de 
procédés CVD basse température pour le dépôt de films à base d’Al est à signaler. 
Au vu des informations ci-haut, la démarche suivie le long de cette thèse n’est pas 
seulement utile pour élaborer de revêtements de type CMA. La CVD de films unaires et 
binaires tels quels est très utile, tant à cause des propriétés de ceux-ci que par la possibilité 
de les déposer sur des surfaces non planes. Ainsi, la majeure partie de ce manuscrit est 
consacrée à la mise au point de films unaires dans le cadre du système Al-Cu-Fe. Plusieurs 
raisons ont conduit au choix de ce système. Celui-ci contient la phase icosaédrique 
Al63Cu25Fe12 qui présente une stabilité thermodynamique dans une gamme de 
températures qui s’étend de l’ambiante à des conditions pressenties d’élaboration et de 
fonctionnement. Il s’agit d’une caractéristique qui n’est pas systématique pour les phases 
CMA. Le domaine de stabilité de cette phase est illustré dans la figure 1.3 par la section 
isoplèthe proposée par Zhang and Lück [23]. Ces auteurs et Raghavan ont effectué une 
étude exhaustive des équilibres de phases dans le système Al-Cu-Fe [24-26]. Ils ont montré 
14 
 
que la phase icosaédrique est formée par une réaction de péritectique à 882 °C (L + λ + β 
↔ i) et qu'elle est stable jusqu’à la température ambiante. Cependant, cette stabilité 
thermodynamique ne couvre pas un large domaine de compositions. La figure 1.3 montre 
que ce domaine ne dépasse pas 2 % at en Fe ; de plus, celui-ci est déplacé vers une teneur 
en Fe plus faible avec la diminution de la température. Malgré l’étroitesse de ce domaine, 
la stabilité thermodynamique de la phase icosaédrique fait qu’elle a été récemment 
découverte en tant que premier quasicristal existant à l’état naturel [27]. Les propriétés de 
cette phase traduisent bien le caractère prometteur des alliages CMA : dépendance 
négative et linéaire en température de la résistivité électrique, grande magnétorésistance 
à basse température, augmentation linéaire de la conductivité optique avec une fréquence 
croissante, possibilité de fournir de haute absorbance solaire de 90% et faible emittance 
thermique. De plus, faible conductivité thermique à basses températures, y compris celles 
qui prévalent dans l'environnement cryogénique, faible angle de mouillage par des liquides 
polaires comme l'eau, faible coefficient de frottement, micro-dureté relativement élevée 
dans une plage de températures correspondant au régime fragile du matériau massif et 
également prometteuses propriétés catalytiques. Ces propriétés, tout comme la 
microstructure et les méthodes de fabrication de la phase icosaédrique sont détaillées 
dans la revue de Huttunen-Saarivirta [27]. De nombreuses études sur l’élaboration et les 
propriétés de cette phase ont été publiées depuis 2004, date de publication de cette revue 
[8-14, 28-34] 
Elles illustrent l’intérêt porté par la communauté sur celle-ci et confirment le 
caractère prometteur, surtout sous la forme de revêtements et films, de ses propriétés 
pour des nombreuses applications. Comme il a été mentionné ci-haut, l’étude des 
procédés CVD pour le dépôt d’alliages binaires, voire de films monométalliques présente 
un intérêt en soi. Ceci est particulièrement le cas pour les binaires du système Al-Cu-Fe et 
notamment pour Al-Cu et Al-Fe. Par exemple, Hsu et col ont rapporté sur une amélioration 
du module de Young, une bonne résistance à la compression et une bonne ductilité à la 
compression des phases telles que Al-Al2Cu par Hsu et col [29]. Jun et col. ont rapporté sur 
la bonne résistance à la corrosion des revêtements Al-Fe [30]. La figure 1.4 résume 
certaines propriétés de phases dans le système Al-Cu-Fe en se rapportant sur une section 
isotherme du diagramme telle que proposée par Bradley et col. à 800 °C [35]. 
Une autre raison de choix de ce système concerne la pertinence du choix des 
éléments constituants (Al, Cu, Fe) dans des applications à grande échelle. Il s’agit de 
questions de disponibilité et d’accessibilité dans la croute terrestre, de distribution dans 
des pays stables politiquement et qui adhèrent aux règlementations commerciales 
internationales, ainsi que de toxicité éventuelle pour l’homme et de l’impact 
environnemental. Ces questions sont de plus en plus critiques dans la viabilité de solutions 




Figure 1.3. Isoplèthe du système Al-Cu-Fe, à concentration de Cu égale à 25% at. L’aire en bleu 
indique le domaine de stabilité de la phase icosaédrique pure [23]. 
 
 
Figure 1.4. Propriétés marquantes de phases dans le système Al-Cu-Fe, reportées sur une 
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des performances pures. Par exemple, les oxydes conducteurs transparents à base 
d’indium (indium tin oxide, ITO), quoique à l’état de l’art pour ce qui est de leur 
performances dans des cellules solaires, présentent une faible pérennité à cause de la 
rareté de l’In au regard de la demande mondiale pour cet élément [36]. 
La figure 1.5 présente de manière normalisée, pour un grand nombre de métaux, 
les réserves actuelles et potentielles avec les technologies d’extraction d’aujourd’hui, les 
quantités déjà extraites et des estimations de consommation d’ici 2050 [37]. La valeur de 
ces informations est à relativiser, puisque le rapport date d’il y a cinq ans et les projections 
peuvent être peu fiables. Quoi qu’il en soit, on peut observer une disponibilité adéquate 
pour Al et Fe. Seules les prévisions pour le Cu sont défavorables vis-à-vis des prévisions 
d’utilisation exhaustive dans des nouvelles solutions « matériaux ». Ainsi, même si ces trois 
éléments présentent une importance économique significative, le risque associé avec leur 
approvisionnement est faible Ceci est illustré, de manière complémentaire de 
l’histogramme 1.5, dans la figure 1.6 à l’aide d’une carte « risque d’approvisionnement – 
importance économique » [38]. On observe que les valeurs de risque pour les trois 
éléments sont largement inférieures à 1 dans une échelle normalisée. Il est cependant 
intéressant à noter que leur importance est jugée élevée, surtout pour l’Al et le Fe. 
 
 
Figure 1.5. La relation entre la demande cumulative et les réserves existantes d’ici 2050 [37]. 
La figure 1.7 présente la quantité totale en matériaux associée avec la production 
d’un élément, incluant des déchets d’extraction minière. Plus cette quantité est élevée, 
plus l’impact environnemental est sévère. On observe que l’extraction tant de Fe que d’Al 
implique des quantités modérées de matière (8 fois et 48 fois, respectivement). 
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L’extraction de Cu met en œuvre des quantités bien plus élevées, mais qui restent en deçà 
de nombreux éléments tels que ceux du groupe du platine ou des lanthanides. 
Enfin, Al et Fe sont peu toxiques. Par exemple, la concentration effective d’une 
substance dans l’eau susceptible de provoquer de dommages irréversibles dans une moitié 
de la population (EC50) n’est pas répertorié pour l’Al et Fe [39]. Elle est cependant faible 
pour le Cu (0,13 mg/L), cet élément, étant en effet utilisé pour des applications 
bactéricides. 
Le présent travail est basé tout d’abord sur la mise au point des procédés de 
dépôt CVD d’Al, Cu et Fe indépendamment. Ces procédés doivent être compatibles entre 
eux pour servir de base pour des procédés plus complexes visant l’élaboration de 
revêtements avec des composés et phases intermétalliques dans le système Al-Cu-Fe. Le 
paragraphe suivant décrira le procédé CVD en révélant les difficultés à surmonter pour 
atteindre cet objectif ultime. Enfin, la stratégie globale mise en œuvre pour la MOCVD de 
phases CMA et plus particulièrement de la phase icosaédrique Al63Cu25Fe12 sera 
développée. 
 
Figure 1.6. Positionnement de composés et d’éléments métalliques dans un espace déterminé par 
le risque d’approvisionnement des matériaux et leur importance économique [38]. 
 
1. La technique CVD 
Comparées au procédé de dépôt PVD, les procédés CVD et ALD sont plus 
complexes car ils sont fondés sur des mécanismes faisant intervenir des réactions 
chimiques. Comme une tendance générale, ils sont plus difficiles à contrôler, par 
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conséquent, ils sont plus longs à mettre en œuvre dans un environnement industriel. En 
revanche, la CVD et l’ALD peuvent fournir des films conformes sur des substrats de forme  
 
 
Figure 1.7. Quantité totale de matière requise pour la production d’une unité de chaque élément 




Recouvrement non conforme Recouvrement conforme. 
Figure 1.8. Schéma en section montrant le profil d'épaisseur pour un film déposé par PVD (gauche) 
et ALD ou CVD (droite) [40]. 
 
complexe (figure 1.8). Par exemple, il est possible d'obtenir des nanotubes métalliques ou 
micro piliers par CVD ou ALD. 
La CVD est largement utilisée dans des technologies de traitement des matériaux. 
Bien que ses principales applications consistent à élaborer des couches minces pour des 
traitements de surfaces, la technique est également utilisée pour produire des matériaux 
massifs de haute pureté et des poudres, ainsi que pour fabriquer des composites. En 
comparaison avec la plupart des méthodes de préparation des films minces, la technique 
CVD, présente des propriétés attractives, parfois uniques. Les principales sont le 
recouvrement conforme de pièces de géométrie complexe et la haute efficacité. Des 
avantages supplémentaires sont la polyvalence, la rentabilité et la compatibilité 
environnementale. Un large spectre de matériaux contenant des phases 
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thermodynamiquement stables et métastables et présentant des microstructures 
particulières peut être déposé par CVD[41]. 
Le premier procédé CVD a été rapporté à la fin du 19ème siècle et concerne le 
dépôt des films de nickel par la dissociation de tétra-carbonyle de Nickel , Ni(CO)4 [42]. La 
technique a été développée à la deuxième partie du 20ème siècle avec l'utilisation des 
composés halogénures et hydrures en tant que précurseurs, pour l’élaboration des 
revêtements durs pour des outils de coupe, des revêtements barrière pour les 
combustibles nucléaires et en particulier des films pour l'industrie microélectronique. Des 
métaux purs, des oxydes, des carbures et des nitrures ont été élaborés par CVD en utilisant 
des précurseurs chlorures, fluorures et iodures. L'exemple le plus commun de cette 
période est la réalisation des films de silicium par la décomposition thermique du silane, 
SiH4. 
Cependant, l'utilisation de composés moléculaires (organométalliques et 
métalorganiques) au cours des trente dernières années a enrichi considérablement les 
procédés MOCVD avec des nombreuses possibilités offertes par les chimies 
organométallique et de coordination. La MOCVD a permis de renforcer les avantages 
mentionnés ci-dessus. Elle a également permis des dépôts à des températures faibles à 
modérées pour traiter ainsi des substrats thermosensibles. Le prix à payer pour ce 
potentiel élevé est la nécessité de maîtriser la complexité de la phase gazeuse et la chimie 
de surface. Il en résulte une série de défis à relever. Ceux-ci concernent non seulement la 
réaction de dépôt elle-même, mais aussi (i) la conception des précurseurs en amont du 
procédé MOCVD, (ii) l'ingénierie de l'appareillage MOCVD en termes de génération des 
vapeurs de précurseurs et le type d’énergie fournie pour leur dissociation, (iii) les 
diagnostics in situ et en ligne pour obtenir des informations sur les réactions qui se 
produisent et dans la phase gazeuse et au voisinage de la surface de croissance, (iv) la 
modélisation multi-échelles du procédé, en tenant compte des interactions atomiques, la 
dynamique moléculaire, la cinétique chimique, la mécanique des fluides et les équilibres 
des phases. 
De nombreux ouvrages sur la technique CVD existent dans la littérature [41, 43-
46], Ils sont relativement anciens et sont focalisés sur des aspects particuliers de la 
technique (applications dans l’industrie microélectronique [44], aspects chimiques [41] ou 
ils sont génériques [43, 46]. Dans ce qui suit, seront présentés succinctement des points 
clés de la CVD de métaux. La figure 1.9, illustre schématiquement l'approche générique 
adoptée. Elle consiste à présélectionner les composés moléculaires susceptibles d’être 
utilisés comme précurseurs, de les qualifier en tant que tels, de réaliser le dépôt des films 
et de caractériser leur microstructure et de déterminer leurs propriétés. Des diagnostics en 
ligne ou in situ permettent d’accéder aux mécanismes de dépôt et l’ensemble procédé et 
matériau est optimisé en tenant également compte des résultats de la modélisation multi-
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échelles, de la chimie quantique appliquée aux interactions molécule-surface jusqu’aux 
équations de continuum appliquées à l’échelle du réacteur. Cette démarche ne pourra être 
que partiellement appliquée dans le cadre de cette thèse. L’attention sera accordée à la 
relation précurseur-procédé-microstructure. Des propriétés génériques seront également 
étudiées, tout comme la modélisation du réacteur et certains diagnostics de la phase 
gazeuse réactive. 
 
2. Principe de dépôt chimique en phase vapeur (CVD) 
La CVD est une technique utilisée pour des dépôts de couches minces et des 
revêtements sur la surface d'une pièce. Selon cette technique, la pièce à recouvrir est 
positionnée dans la zone chauffée d'un réacteur. Une phase gazeuse contenant des 
molécules (précurseurs CVD) avec des éléments à déposer, est introduite dans le réacteur. 
La chaleur (l’énergie thermique) fournie permet la décomposition des précurseurs au 
voisinage de la pièce ou sur sa surface. Les produits volatils résultant des réactions sont 
évacués du réacteur à l’aide d’un système de pompage approprié. Le principe de la CVD 
impliquant des composés moléculaires est illustré à la figure 1.10. Dans cette figure, les 






















Le procédé CVD en tant que tel, peut être considéré suivant trois parties, à savoir 
les précurseurs, le réacteur et les mécanismes de dépôt. La première partie concerne la 
conception et la sélection des précurseurs, et les différents modes de la formation des 
vapeurs de précurseurs et leur introduction dans la zone de dépôt. La deuxième partie 
concerne la conception et la configuration du réacteur CVD. Enfin, La troisième partie 
traite des différents phénomènes qui se produisent pendant le dépôt. Ceux-ci concernent 
notamment les réactions dans la phase gazeuse et sur la surface, la diffusion, l’adsorption 
et la désorption des molécules, la nucléation et la croissance du film. Les choix physiques, 
chimiques et techniques pour chacune de ces parties influencent la performance du 
procédé, par exemple le rendement et la vitesse de croissance. Ils influencent également 
les caractéristiques du matériau obtenu, à savoir sa microstructure, sa composition 
élémentaire et la nature des phases présentes dans le film ainsi que les interactions avec le 
substrat et donc son adhérence à celui-ci. 
 
 
Figure 1.10. Illustration schématique du procédé CVD. Des composés moléculaires (précurseurs 
organométalliques ou métalorganiques) sont utilisés pour identifier les différentes étapes et pour 
illustrer la complexité du procédé. 
 
L’optimisation des trois parties mentionnées ci-dessus est une condition préalable 
pour la mise en place d’un procédé CVD à la fois durable, rentable et évolutif afin d’obtenir 
des films qui répondent aux spécifications ciblées. Des traitements post dépôt tels que le 
recuit peuvent être utiles pour l'amélioration des propriétés du film. Une modélisation du 
procédé pour ce qui est du réacteur, des phénomènes de transport, de la chimie de dépôt 
et des propriétés de surface est un outil nécessaire pour atteindre cet objectif. 
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Souvent, le comportement d’un système chimique dans le cadre d’un procédé 
CVD est illustré à l’aide d’un diagramme Arrhenius sous la forme du logarithme naturel de 
la vitesse de croissance du film en fonction de l’inverse de la température. Un tel 
diagramme est illustré dans la figure 1.11, pour la MOCVD de dioxyde de titane TiO2 [47]. 
 
 
Figure 1.11. Diagramme Arrhenius pour la MOCVD de TiO2, adapté de Taylor et col [48]. 
Les trois régimes, contrôlés par la cinétique de réactions de surface, par la cinétique des flux et par 
des procédés compétitifs, communément rencontrés en CVD, sont présentés. L’énergie 
d’activation Ea pour le régime contrôlé par les réactions de surface est également définie. L’insert 
présente schématiquement la signification physique de l’énergie d’activation(Ea), c.à.d. l’énergie 
requise pour passer de l’état des réactifs (les précurseurs CVD et les autres gaz réactifs) à celui des 
produits de la réaction CVD (le film et les sous-produits gazeux), décrits par X et Y, respectivement. 
L’insert illustre également la production ou la consommation (dans l’exemple) de chaleur ΔH, entre 
les réactifs et les produits [47]. 
 
Le diagramme est divisé en trois régimes. A basse température, la vitesse de croissance est 
contrôlée par la cinétique des réactions de surface. Dans ces conditions, la quantité des 
réactifs qui est disponible à la surface en croissance est plus que nécessaire pour la vitesse 
de croissance qui en résulte ; la réaction de dépôt se produit lentement et est fortement 
dépendante de la température du procédé. Plus la température est élevée, plus le taux de 
la réaction de surface (et par conséquent la vitesse de croissance du film) est élevé. Dans le 
diagramme Arrhenius ce régime est caractérisé par un comportement linéaire, dont la 
pente correspond à l'énergie d'activation de la réaction de dépôt (Ea). Ea est l'énergie 
requise pour passer de l'état des réactifs (c.à.d. les précurseurs CVD et d'autres gaz 
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réactifs), à celui des produits de la réaction de dépôt, à savoir le film et les sous-produits 
gazeux se forment. L'insert de la figure 1.11 représente schématiquement Ea en fonction 
du chemin réactionnel, avec les réactifs et les produits notés X et Y, respectivement. 
L'insert montre également la différence d’enthalpie ∆H, entre les états initial et final. 
L’augmentation de la température de dépôt conduit le système à une limite au-
delà de laquelle la vitesse de la réaction de dépôt est si élevée que le procédé est limité 
par les phénomènes de transport de masse (ou de flux du précurseur). Dans ce cas, les 
facteurs qui contrôlent la vitesse de croissance sont la vitesse de diffusion des réactifs à 
travers la couche limite vers la surface et la diffusion à travers cette couche des sous-
produits gazeux vers la veine gazeuse principale. Dans ce régime, une augmentation de la 
température de dépôt a un impact limité sur la vitesse de croissance. 
Enfin, à des températures de dépôt particulièrement élevées (cette notion étant 
fonction du système chimique mis en jeu), des phénomènes compétitifs et plus 
particulièrement de nucléation et de croissance homogènes de poussières en phase 
gazeuse avant la diffusion vers la surface des substrats, sont responsables de la diminution 
de la concentration des réactifs et par conséquent de la diminution de la vitesse de 
croissance du film. Ce régime n'est pas seulement préjudiciable à la croissance, mais 
conduit souvent à des films contaminés par incorporation d’hétéroatomes. En effet, la 
chaleur fournie dans ces conditions est souvent trop élevée, ce qui conduit à la 
décomposition inappropriée des composés moléculaires sensibles à la température utilisés 
dans les procédés MOCVD et à l'incorporation de ligands ou d'une partie de ligands dans 
des films. Une description plus détaillée des étapes limitant la croissance des films par CVD 
est présentée dans les références [45, 46]. 
C'est le régime limité par la cinétique de la réaction de surface qui confère au 
procédé CVD sa capacité de couverture conforme des substrats de géométrie complexe. 
Cependant, en raison des faibles vitesses de croissance correspondant à ce régime, le 
dépôt à la température limite entre la réaction de surface et le régime limité par le flux de 
précurseur (régime en diffusion) est souvent ciblé. Le diagramme Arrhenius est d'une 
utilité majeure pour l'optimisation de la MOCVD des films multimétalliques, comme c'est 
le cas des CMA. Le déplacement relatif de ses trois domaines en ce qui concerne les 
différents métaux fournit potentiellement un degré de liberté supplémentaire pour le 
réglage de la composition du film indépendamment de la composition des gaz à l’entrée de 
réacteur. Toutefois, l'attention devrait être accordée à d'autres phénomènes compétitifs 
parmi les précurseurs des métaux à déposer. 
 
3. Equipements CVD 
L’objectif de la conception du réacteur et du procédé de dépôt est toujours de 
forcer la réaction CVD d’avoir lieu seulement au moment et à l’endroit désirés 
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(généralement sur la surface du substrat). Cet objectif est abordé en tenant compte des 
contraintes économiques et environnementales. Des réactions indésirables se traduisent 
par un matériau qui ne répond pas aux propriétés ciblées et dans des sous-produits 
condensés tels que des particules qui peuvent se déposer sur les substrats et / ou sur les 
parois de la chambre de dépôt et d’obstruer les canalisations. Les approches pour 
atteindre cette sélectivité s'appuient généralement sur cinq leviers: la sélection des 
précurseurs, la température, le temps, la pression et la spécificité de surface. 
3.1 Les réacteurs CVD 
Les procédés CVD existent dans différents domaines d'application, répondant à 
différents cahiers de charge en termes d'uniformité des films, de vitesse de croissance et 
de productivité, de sélection des précurseurs et de chimie de dépôt, de forme des 
substrats et de leur stabilité à haute température, de compatibilité environnementale et 
de durabilité. Cette variété a un impact sur l'équipement CVD utilisé dans chaque cas. Par 
exemple, alternativement à la chaleur, l'énergie fournie pour la décomposition du 
précurseur peut être de différents types tels que la photo-activation, le laser ou le plasma. 
Toutefois, le principe de la technique reste le même. Chaque conception utilise des 
méthodes différentes pour effectuer les opérations fondamentales communes à tous les 
réacteurs CVD : distribution de gaz, contrôle de la température et évacuation des sous-
produits. 
Il est communément admis que les réacteurs CVD sont divisés en deux catégories, 
sur la base du volume chauffé: parois chaudes et parois froides. La figure 1.12, illustre 
schématiquement ces deux catégories. Dans les réacteurs à parois chaudes la chambre 
avec la pièce à recouvrir est le plus souvent contenue dans un four tubulaire. Ces réacteurs 
peuvent être soit horizontaux ou verticaux et ils sont simples et productifs. Ils sont 
couramment utilisés dans le traitement des circuits intégrés « front end » et dans la 
production de revêtements durs et de barrière. La photographie supérieure de la figure 
1.12, montre une série de wafers de silicium empilés dans un plateau de quartz à l'entrée 
d’un tel réacteur. Les réacteurs à parois chaudes opèrent à une température uniforme des 
substrats et peuvent conduire à une épaisseur uniforme de revêtement, à condition 
d’avoir une quantité suffisante des vapeurs du précurseur dans la phase gazeuse. Cela 
confère au procédé une productivité élevée, permettant par exemple le traitement des 
lots de plus d'une centaine de plaquettes. Parmi les inconvénients de cette solution 
technique est que le grand volume chauffé est une source potentielle de formation de 
particules. Les charges thermiques et d'énergie sont élevées, les précurseurs sont 
rapidement épuisés et il est souvent nécessaire de disposer d’entrées de gaz 
supplémentaires à différentes positions du réacteur. En plus des surfaces des pièces à 
revêtir, les parois du réacteur et les pièces de maintien du matériel sont également 
chauffés et sont fortement revêtus. La maintenance de cette configuration est 
chronophage et nécessite de grandes quantités de produits chimiques agressifs. 
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Le dépôt des métaux et les procédés « back end » en microélectronique 
nécessitent des températures modérées et présentent des problèmes de nettoyage. Pour 
ces raisons, des réacteurs à parois froides sont souvent utilisés. Dans ces systèmes, seuls 
les substrats sont chauffés, les parois étant à l’ambiante ou thermorégulées à une 
température modérée. La photographie inférieure de la figure 1.12 représente un substrat 
rectangulaire placé sur un porte-échantillon horizontale (un suscepteur), chauffé par une 
résistance enroulée et placé au-dessous de la surface. Dans ces systèmes, le chauffage est 
alternativement fourni par rayonnement de lampes à infrarouge ou par couplage inductif 
soit sur le suscepteur, soit directement sur le substrat. Les réacteurs à parois froides 
permettent un contrôle amélioré du procédé CVD, mais présentent une productivité 
inférieure comparés aux réacteurs à parois chaudes. 
 
 
Figure 1.12. Représentation schématique d'un réacteur à parois chaudes (en haut) et parois froides 
(en bas). Les photographies illustrent ces deux types d'équipements CVD. 
 
Une variation spéciale d'un réacteur à parois froides est un système fonctionnant 
en continu, dans lequel la surface à revêtir est chauffée par le côté opposé, pendant que la 
surface se déplace sous un ensemble d'injecteurs de gaz. Le mouvement peut être fourni 
par une courroie reliée à un ensemble de rouleaux ou la bande en mouvement peut être le 
substrat lui-même. Ce dernier est typiquement le cas des applications à grande échelle des 
revêtements optiques à verre, où la feuille de verre flotte en mouvement. Ces systèmes 
sont essentiellement ouverts à l'atmosphère, les gaz réactifs étant isolé de l'atmosphère à 
l’aide de « rideaux » de gaz inerte à l'entrée et à la sortie de la zone de réaction. Ils 
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fonctionnent à pression atmosphérique ou sous-atmosphérique. Ils sont pratiques pour la 
production à grande échelle et pour assurer des vitesses de croissance élevés. Cependant, 
ils impliquent une faible efficacité pour l’utilisation des précurseurs, des taux élevé de 
consommation de gaz et des réactions secondaires avec la génération d’importants sous-
produits. 
Jusqu'à présent, il a été démontré que la CVD est le plus souvent utilisée pour la 
réalisation des films sur des supports plats. Les substrats sont fixés sur un support et ne 
présentent pas simultanément toutes leurs faces au gaz réactif. Si le dépôt est requis sur 
tous les côtés du substrat, comme c'est le cas pour le dépôt sur des particules, le substrat 
doit être maintenu en mouvement continu. Dans un tel cas, le moyen le plus efficace de 
procéder est de maintenir les particules en suspension dans la zone de dépôt. Cela est 
souvent réalisé dans un lit fluidisé (fluidized bed, FB) en utilisant un courant de gaz 
s'écoulant à partir du fond d'un réacteur tubulaire. La figure 1.13 illustre schématiquement 
le réacteur FBCVD qui a été conçu pour le traitement des catalyseurs métalliques dans un 
processus en une seule étape [49]. Dans cette configuration, les gaz réactifs tels que O2, 
H2O ou H2, sont introduits en cas de besoin au voisinage du distributeur (une grille 
métallique dans ce cas) afin d'éviter une décomposition prématurée du précurseur. Le 
sublimateur et le lit fluidisé sont chauffés par deux enveloppes chauffantes différentes en 
verre, afin de permettre un réglage de la fin de sublimation de précurseur et de la 
température de dépôt. Un avantage supplémentaire de la configuration est qu'elle permet 
une vue directe sur le lit fluidisé. Bien que ce cas ait été illustré pour la préparation de 
catalyseurs supportés, la FBCVD sous différentes formes a été appliquée dans de 
nombreuses applications. Des examens complets dans ce domaine peuvent être trouvés 
dans les références [50, 51]. 
3.2 Systèmes d’alimentation en précurseurs 
Un point important pour l'application réussie de la CVD dans un grand nombre de 
domaines technologiques est la production contrôlée, efficace et reproductible de vapeurs 
de précurseurs qui sont liquides ou solides dans des conditions standard [52]. Le système 
de distribution le plus couramment utilisé pour les vapeurs de précurseurs solides est le 
saturateur à lit fixe, illustré schématiquement dans la figure 1.14. Ce saturateur peut 
également être utilisé comme barboteur pour la vaporisation des précurseurs liquides. Un 
tel dispositif simple n'est pas capable de saturer des vapeurs d'un précurseur de solide à 
forts débits de l’ordre de quelques milliers de centimètres cubes standards par minute 
(sccm). De plus, la concentration du précurseur en phase gazeuse diminue avec le temps. 
Ce fonctionnement non-optimal du processus conduit à des films et des revêtements avec 
des caractéristiques dispersées et non reproductibles ; il est donc préjudiciable aux 





Figure 1.13. Illustration schématique d'un réacteur MOCVD à lit fluidisé. Adapté de [53]. 
 
 










Le développement des nouvelles technologies d'évaporation comme le dépôt par 
injection liquide (direct liquid injection, DLI) a permis de surmonter des difficultés dans de 
nombreux cas [54]. Néanmoins, pour utiliser en DLI des précurseurs solides, il est 
nécessaire de les dissoudre dans un solvant organique. Ceci peut conduire à des films de 
qualité insuffisante (contamination en carbone) et peut soulever des préoccupations 
environnementales liées aux solvants organiques et / ou à la formation de dioxyde de 
carbone. En outre, plusieurs précurseurs solides CVD ne peuvent pas être vaporisés par 
des sources DLI, car il est difficile, et parfois même impossible de les dissoudre dans un 
solvant organique. 
Afin de surmonter les problèmes de transport de masse et de chaleur rencontrés 
dans un système à lit fixe et les inconvénients de l'utilisation de solvants dans la DLI, nous 
avons récemment proposé un système de lit fluidisé des précurseurs solides [53]. En 
utilisant l’acétylacétonate d'aluminium Al(acac)3 comme précurseur modèle, des mesures 
de bilan de masse ont été effectuées en fonction du débit du gaz vecteur à 150 °C. La 
figure 1.15 montre les résultats comparatifs obtenus dans les mêmes conditions avec ce 
prototype et avec un sublimateur à lit fixe classique. Ce dernier présente une performance 
proche de la limite théorique pour des débits de gaz vecteur ne dépassant pas 1000 sccm. 
Au-delà, le transport d’Al(acac)3 se plafonne et ne dépasse pas 0,05 g/h. Dans les mêmes 
conditions, le sublimateur en lit fluidisé produit un débit de vapeurs proche de la limite 
théorique et ceci au-delà de 7000 sccm. Il apparaît donc que le débit de précurseur pour le 
système d’alimentation en lit fluidisé dépasse de manière significative la performance du 
système en lit fixe. Ce système est actuellement en voie de commercialisation [55].  
 
 
Figure 1.15. Débit d’Al(acac)3, en fonction du débit d'azote(gaz vecteur). La sublimation dans le lit 
fluidisé (les carrés) et dans le lit fixe (les cercles). La ligne pointillée correspond à la limite théorique 




3.3 Choix des précurseurs 
Les molécules du précurseur sont constituées du métal que l’on souhaite déposer, 
lié chimiquement à une variété d'autres atomes ou à des groupes d'atomes (groupes 
fonctionnels ou ligands) [56]. De manière générale, un précurseur doit répondre à un 
certain nombre d'exigences pour être efficace [57, 58]. Celles-ci sont: (i) une bonne 
volatilité, (ii) une stabilité thermique appropriée, en particulier pendant le transport en 
phase gazeuse, (iii) une pureté élevée, (iv) une décomposition propre, qui évite la 
contamination du film qui en résulte, (v) une toxicité nulle ou réduite (il en est de même 
pour les sous-produits de la réaction de dépôt, vi) un protocole de préparation simple et à 
haut rendement et (vii) une stabilité suffisante pendant le stockage. La toxicité et / ou la 
stabilité du précurseur peut impliquer des contraintes sévères pour la mise en œuvre du 
procédé en toute sécurité. Parmi ces contraintes on peut mentionner un contrôle soigneux 
des fuites du dispositif, l'utilisation d'une boîte à gants pour la mise en place des 
précurseurs ou l'utilisation de systèmes intégrés pour la génération in situ du précurseur et 
/ ou des capteurs spécifiques. Des contraintes supplémentaires se posent dans le cas d’un 
co-dépôt des métaux comme ça peut être le cas des CMA. Elles concernent la compatibilité 
entre les précurseurs utilisés en termes de: 
i) Comportement de transport similaire. La régulation thermique de tous les 
évaporateurs et des lignes à des températures similaires est convenable et permet d’éviter 
de soumettre les composés sensibles thermiquement à de fortes contraintes thermiques 
en raison du mélange des flux des précurseurs avant l’introduction dans la chambre de 
dépôt. 
ii) Absence des hétéroatomes dans les ligands susceptibles de réagir avec d'autres 
métaux. Ceci est particulièrement valable dans le cas d’intermétalliques à base d'Al tels 
que certains quasi-cristaux ternaires. Dans ce cas, l'utilisation des précurseurs des autres 
métaux (Cu, Ni, Fe, Co…) contenant de ligands oxygénés tels que les dikétonates ou 
carbonyls conduit à la formation d'oxyde d'aluminium dans les films et est donc à exclure. 
iii) Des schémas de décomposition compatibles. La dissociation de chaque précurseur 
dans la phase gazeuse et sur la surface de croissance ne doit pas être affectée par la 
présence des autres précurseurs. Les phénomènes compétitifs entre les précurseurs tels 
que ceux résultant des mécanismes de Langmuir-Hinshelwood ou Eley-Rideal doivent être 
évités en première approche, car ils compliquent les schémas de dépôt en décalant de la 
composition élémentaire du film par rapport à celle du gaz entrant. Il s’agit ici de 
phénomènes et de mécanismes de chimie et de réactivité de surfaces dont le 
développement dépasse le cadre de cette thèse. Les précurseurs d'une famille commune 
de composés moléculaires devraient être favorisés, lorsque cela est possible, dans la 
MOCVD des films multimétalliques. De cette façon, les contraintes mentionnées ci-dessus 
peuvent être soulevés (au moins partiellement), le procédé est simplifié et son 
dimensionnement à grande échelle est facilité. 
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La décomposition d'un précurseur pour déposer le métal envisagé, se produit à 
travers différents types de réactions (pyrolyse, oxydation, réduction…). Des informations 
détaillées sur ces types de réactions et des exemples sont fournis dans l’ouvrage de Kodas 
et Hampden-Smith. [59]. 
Le choix a priori des précurseurs de chacun des trois éléments, Al, Cu et Fe est une 
étape cruciale dans la mise en œuvre d’un procédé de dépôt MOCVD de films constitués 
de composés intermétalliques de type AlxCuyFez. Il constitue la première étape dans la 
stratégie adoptée. Un choix qui s’avère inapproprié nécessite l’implémentation dans cette 
stratégie de boucles de rétroaction qui sont consommatrices de temps et de ressources. La 
stratégie adoptée dans la présente étude est illustrée dans la figure 1.16. 
 
 
Figure 1.16. Organigramme illustrant la stratégie adoptée et les différentes étapes de la MOCVD de 



























Selon ce schéma, le travail est initié par la sélection des composés Al et Cu. Les 
dépôts d’Al et de Cu seuls conduisent à l'identification des fenêtres paramétriques pour les 
deux procédés de dépôt. La possibilité de superposer les deux fenêtres permet un codépôt 
d'Al-Cu. Cette intégration est consolidée si le codépôt fournit des revêtements dont la 
composition, les phases et la microstructure sont celles ciblées et si ces revêtements sont 
obtenus avec une vitesse de croissance acceptable. En parallèle, la sélection des 
précurseurs appropriés pour le dépôt de Fe est menée et la fenêtre paramétrique 
correspondante est définie. L'étape finale est l'appariement des conditions de dépôt pour 
Al-Cu et Fe, suivie par la détermination des caractéristiques du matériau et du procédé. Les 
boucles de rétroaction (qu’il convient de minimiser) à différentes étapes de l'approche 
permettent de modifier les solutions adoptées pour satisfaire certaines spécifications et 
contraintes partielles. 
Une partie seulement de cette stratégie a été appliquée dans le cadre de cette 
thèse. Elle a consisté à consolider la voie majeure, celle du dépôt d’Al et de tester un 
précurseur de Cu et deux de Fe. La compatibilité des deux précurseurs de Fe avec celui d’Al 
n’ayant pas été validée. Une voie complémentaire à celle illustrée dans la figure 1.16 a été 
adoptée pour satisfaire les spécifications partielles et les contraintes associées. 
 
4. Conclusions 
Les phases intermétalliques composées de plusieurs éléments dans des teneurs 
comparables constituent un réservoir pour des matériaux avec des propriétés et des 
combinaisons de propriétés attractives, qui n’a été que partiellement exploré pour le 
moment. Parmi ces phases ou composés, des alliages complexes métalliques présentent 
des caractéristiques cristallographiques propres (mailles de taille géante, voire infinie pour 
les quasicristaux) qui leur confèrent des propriétés d’usage uniques. Celles-ci, sont 
néanmoins contrebalancées par une grande fragilité dans les conditions normales de 
température et de pression, de ces composés. L’utilisation de ces composés sous la forme 
de couches minces et de revêtements sur un support constitué d’un matériau 
conventionnel de type acier pourrait permettre de s’affranchir de cet inconvénient. 
Des techniques de dépôt par voie sèche, et notamment physiques (pulvérisation 
magnétron, projection thermique) sont actuellement utilisées à l’échelle du laboratoire 
pour élaborer des tels films, essentiellement dans des objectifs de recherche, bien moins 
pour leur implémentation industrielle. L’exploration de voies similaires chimiques, telles 
que le dépôt chimique en phase vapeur à partir de précurseurs métalorganiques (MOCVD) 
pour le dépôt de ces composés a été initiée dans le cadre du réseau d’excellence Européen 
CMA et du projet ANR Revmet. Il constitue la première étape d’une stratégie dont les 
objectifs sont la consolidation des procédés MOCVD pour le dépôt de films métalliques et 
à terme la mise au point de tels procédés pour l’élaboration de films et revêtements CMA 
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sur pièces de géométrie complexe. Les travaux de cette thèse s’inscrivent dans cette 
dynamique. 
Le système chimique Al-Cu-Fe a été choisi pour la mise en œuvre de cette 
stratégie. Les raisons en sont multiples : disponibilité et faible impact environnemental 
pour les trois métaux, intérêt propre de films d’Al, de Cu et de Fe élaborés par MOCVD 
pour des nombreuses applications (barrières contre l’oxydation, métallisation, films 
optiques…), intérêt applicatif des systèmes binaires Al-Cu et Al-Fe et donc de films 
composés de phases au sein de ces systèmes, et enfin, existence de phases 
quasicristallines dans le ternaire Al-Cu-Fe, et notamment de la phase icosaédrique 
Al63Cu25Fe12 qui présente un domaine de stabilité thermodynamique qui, quoique étroit, 
s’étend de la température ambiante à celles pressenties pour son élaboration et son 
fonctionnement. Ses nombreuses propriétés traduisent bien le caractère prometteur des 
alliages CMA ; on peut en citer une dépendance négative et linéaire en température de la 
résistivité électrique, un faible angle de mouillage par des liquides polaires comme l'eau, 
ou une micro-dureté relativement élevée. 
La mise en œuvre pour l’élaboration de tels films, d’un procédé de dépôt fondé 
sur la technique MOCVD nécessite de lever un certain nombre de verrous, qui contribuent 
à l’identification et la maîtrise d’un mécanisme réactionnel approprié : (i) conception des 
précurseurs en amont du procédé MOCVD, (ii) ingénierie de l'appareillage MOCVD en 
termes de génération des vapeurs de précurseurs et le type d’énergie fournie pour leur 
dissociation, (iii) diagnostics in situ et en ligne pour obtenir des informations sur les 
réactions qui se produisent et dans la phase gazeuse et au voisinage de la surface de 
croissance, (iv) modélisation multi-échelles du procédé, en tenant compte des interactions 
atomiques, la dynamique moléculaire, la cinétique chimique, la mécanique des fluides et 
les équilibres des phases. L’étude de ces verrous pour le dépôt des trois éléments est 
l’objet opérationnel de cette thèse. Dans la pratique, il s’agira de sélectionner les 
précurseurs appropriés pour les trois éléments, de concevoir, de construire, tester et 
utiliser un réacteur de dépôt adapté, et de mettre en œuvre de techniques de 
caractérisation et de diagnostics qui permettront de recueillir des données pour affiner 
l’élaboration et alimenter des modèles. 
Le schéma de la thèse est structuré autour de la mise au point du dépôt d’Al. 
Appuyés sur les résultats obtenus, nous essaierons d’adapter les procédés de dépôt de Cu 
et de Fe sur des fenêtres paramétriques qui sont celles de la MOCVD d’Al. Le degré de 
compatibilité acquis conduira la fin de la thèse vers des expériences de codépôt ou de 























Le présent chapitre introduit les techniques expérimentales utilisées pour la 
purification des précurseurs et pour la mesure de leurs tensions de vapeurs. Il décrit les 
deux réacteurs, secondaire (A) et principal (B) qui ont servi à l’élaboration des films. Des 
résultats de la simulation numérique de l’écoulement des flux et de la thermique du 
réacteur B y sont également présentés. Le chapitre se termine par une description détaillée 




Les précurseurs testés et utilisés dans cette étude pour le dépôt d’Al, de Cu et de 
Fe, sont respectivement le DMEAA {[(CH3)2C2H5]NAlH3}, le[Cu(AMD)]2 {C16H34Cu2N4} et les 
[Fe2(µ-
iPr-MeAMD)2 {C32H68N8Fe2} et [Fe(
tBu-MeAMD)2] {C20H42N4Fe}. 
Le DMEAA est liquide à l’ambiante ; il est fabriqué et purifié par des techniques 
exclusives mises au point par SAFC Hitech dans le but d’obtenir un produit exempt de 
métaux, d’hydrocarbures et d’impuretés alcoolate. Il est utilisé tel que reçu. Les trois 
composés de Cu et de Fe sont solides à température ambiante ; Ils sont fournis par la 
société Nanomeps. Tels que reçus, leur aspect n’est pas reproductible. Il en est de même 
pour les caractéristiques des films obtenus. Il s’agit en effet de molécules fragiles tant 
thermiquement que vis-à-vis de la lumière, l’oxydation et/ou d’hydrolyse. Cette fragilité 
est l’effet secondaire de la faible température de dépôt recherchée. Il convient donc de les 
purifier au laboratoire avant leur utilisation. Le dispositif expérimental et le protocole 
opératoire utilisés doivent tenir compte de cette sensibilité, tout en étant efficaces, tant 
pour ce qui est de la pureté du produit obtenu que du rendement de la purification. Ils 
sont décrits dans le paragraphe ci-après. 
 
1. Précurseurs : purification et mesure des tensions de vapeur 
1.1 Purification par sublimation 
Le principe de la purification par sublimation consiste à maintenir le produit à une 
température adaptée, proche de la température de sublimation, d’établir un vide 
dynamique et de placer un point froid entre l’endroit de la sublimation et la pompe afin de 
le condenser. Le schéma de principe d’un tel appareil est montré dans la figure 2.1. Le 
positionnement de laine de verre au voisinage du produit à sublimer empêche le transport 
des particules sous l’effet de l’aspiration par la pompe lors de la mise sous vide. 
 
 




La figure 2.2 montre le montage expérimental de purification. Ce montage a été 
conçu et réalisé par le Dr. Vladislav Krisyuk pendant son séjour sabbatique au laboratoire. 
Le tube en verre dispose d’une vanne permettant de l’isoler du circuit de pompage, et peut 
également s’ouvrir en deux parties pour faciliter le remplissage et la récupération du 
précurseur. Il est dimensionné pour pouvoir être placé en boite à gant. Le point froid peut 
être soit simplement le tube exposé à l’air ambiant du laboratoire, soit un chiffon 
humidifié avec de l’azote liquide. Un second piège froid en verre est placé dans le circuit, 
dans l’unique but de protéger efficacement la pompe contre d’éventuelles substances 
agressives. 
 
Figure 2 2. Montage expérimental du purificateur par sublimation. 
 
Dans le cas d’un précurseur sensible à l’air, il faut prévoir de le placer dans le tube 
dans une boite à gants. Il est nécessaire de prévoir le matériel spécifique dont une longue 
spatule, permettant de manipuler le précurseur au fond du tube, un entonnoir à col très 
long, pour placer le précurseur au fond du tube sans en mettre tout au long des parois, de 
la graisse à vide, afin de fermer le tube de façon étanche et bien évidemment, le 
précurseur et le tube. 
Afin de contrôler l’efficacité du procédé, il est nécessaire de peser le maximum 
d’éléments avant manipulation ; avant de placer le précurseur dans le tube, on pèsera 
donc le tube et l’ampoule de précurseur pleine. Il faut ensuite introduire le précurseur, 
sous forme d’une poudre la plus fine possible, au fond du tube à l’aide de l’entonnoir. Si du 
précurseur dégradé se trouve sur les parois du tube, il faut le nettoyer avec les lingettes 
présentes dans la boite à gant. Ensuite, il faut placer un peu de laine de verre dans le tube, 





Figure 2 3. Précurseur et laine de verre placés au fond du tube, avant l’introduction dans le four (à 
droite). L'épaisseur de laine de verre est trop importante dans ce cas de figure, quelques 
millimètres suffisent. 
 
Il reste alors à fermer de manière étanche le tube, en graissant le rodage à l’aide 
de graisse à vide, et en l’insérant en le tournant afin de répartir de façon totalement 
homogène la graisse. Il ne doit pas avoir de bulle ou d’irrégularité au niveau du rodage. On 
peut alors fermer la vanne d’isolement du tube, et sortir le tout de la boite à gant. Le tube 
est ensuite placé dans le four jusqu’à la marque visible sur sa paroi, qui correspond à une 
position du précurseur au centre du four. Il est connecté au système de pompage avec 
toutes les vannes de montage fermées (vanne d’isolement du tube, vanne de mise à l’air, 
vannes d’isolement du piège-froid). La mise en marche de la pompe et du contrôleur de 
pression est suivie par l’ouverture progressive des vannes d’isolement du piège-froid. Une 
fois le vide stabilisé le piège froid est alimenté en azote liquide. Cet ordre d’opérations 
évite la condensation de l’air présent dans le système. Une fois le vide stabilisé (autour de 
10-2 torr), on peut ouvrir très progressivement la vanne d’isolement du tube, et réaliser le 
vide dans tout le circuit. On peut ensuite commencer à mettre le four en chauffe. 
La température de sublimation est mesurée à l’aide d’un thermocouple dédié, 
placé dans le tube, tandis que la régulation de la température du four est assurée avec un 
thermocouple placé à l’extérieur du tube. La régulation thermique est délicate, car le four 
étant puissant, la montée de la température est rapide. Par ailleurs, les températures 
indiquées par les deux thermocouples étant sensiblement différentes, le système a été 
étalonné au préalable. A titre d’exemple, pour une température visée de 95°C pour le 
[Cu(AMD)]2, on commence par une consigne de 50°C, et on monte progressivement 
jusqu’à 85°C, cette consigne correspondant à 95°C au niveau du tube. 
Les premières traces de condensation apparaissent assez rapidement, en 
quelques minutes. La durée de la purification étant importante, il est nécessaire de 
surveiller le dispositif. Ainsi, sur la durée de la manipulation, il faut bien veiller à garder le 
piège-froid rempli d’azote liquide, en faisant le niveau toutes les 20 min environ. Une fois 
la purification terminée, le four est arrêté, la vanne d’isolement du tube est fermée, le 
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reste du circuit est mis à l’air, l’azote liquide restant dans le piège froid est vidé et en fin le 
flexible est démonté et le tube est retiré. Il convient de laisser les vannes d’isolement du 
piège-froid ouvertes afin de permettre l’échange gazeux avec la pièce et ne pas risquer une 
explosion suite à l’évaporation d’un éventuel condensat. L’idéal est de mettre le tube 
immédiatement dans le sas de la boite à gant sous vide, afin d’éviter tout risque de fuite. 
Pour la récupération du précurseur, il est préférable de peser tout ce qui doit l’être dans la 
boite à gants, notamment les flacons de récupération de résidus et de précurseur purifié. 
1.2 Mesure de la pression des vapeurs saturante 
La tension des vapeurs saturante d’un composé en fonction de la température est une 
caractéristique intrinsèque (thermodynamique), tout comme son point de fusion, sa 
viscosité etc. Des valeurs numériques de la pression de vapeur pour une température 
donnée sont d’une grande importance pour l’utilisation de ces composés en tant que 
précurseurs en CVD. Elles conditionnent la capacité du précurseur d’alimenter le réacteur 
de dépôt avec un flux de vapeurs réactifs, qui conditionne à son tour la vitesse de 
croissance du film. La tension de vapeur peut être mesurée de différentes façons et la 
méthode choisie dépend essentiellement du domaine de pression concerné bien qu’il 
existe un grand recouvrement entre les appareils de chaque type. 
La relation entre l’enthalpie de sublimation, la température et la pression de 
vapeur saturante est donnée par l’équation de Clapeyron : 
∆H/T∆V=dP/dT        (2.1) 
∆H: enthalpie de sublimation, ∆V: différence entre les volumes molaires des phases en 
présence, P: pression de vapeur saturante, T: température 
L’équation (2.1) peut aussi s’écrire: 
∆H/R=P∆V/R (-dLnP/d(1/T))        (2.2) 
On suppose que le volume de solide (liquide) est négligeable devant le volume du gaz : 
P∆V=PVgaz=RT         (2.3) 
On a donc: 
-∆H/R=dLnP/d(1/T)        (2.4) 
Soit : 
LnP=-a/T+b         (2.5) 
Donc, théoriquement il convient de faire deux mesures de P à deux températures 
différentes pour déterminer les coefficients a et b. Dans la pratique, on réalise une série de 
mesures à différentes températures. Si on adopte une loi linéaire, les coefficients a et b 
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sont déterminés par une régression linéaire des points obtenus sur un diagramme ln(P) = 
f(1/T). 
Il existe deux familles de techniques pour mesurer la tension de vapeur d’un 
composé. Si la vapeur est entrainée par un gaz vecteur ou si la masse de solide varie avec 
le temps, la méthode de mesure est dynamique, sinon elle est statique. Au laboratoire 
nous avons conçu et réalisé un dispositif de mesures qui fonctionne sur le mode statique. 
La figure 2.4 présent deux photographies de ce dispositif. La mesure est réalisée en suivant 
l’évolution de la pression en fonction de la température dans une enceinte close et 
étanche dans laquelle a été préalablement introduit un échantillon du produit à tester. Ce 
composé est donc introduit dans une chambre de mesure reliée à deux capteurs de 
pression à membrane, de type Baratron, de gamme différente (0-1 Torr et 0-100 Torr). 
Cet ensemble, chambre et capteurs est dans une enceinte close, ventilée et 
thermostatée au dixième de degré prés. Après plusieurs purges vide-argon de la chambre 
de mesure à température ambiante, on laisse l’appareil se stabiliser à la température de 
consigne, puis on fait le vide dans la chambre de mesure, on l’isole, et on laisse la pression 
se stabiliser jusqu’à sa valeur d’équilibre, la tension de vapeur saturante du composé en 
question pour cette température. La valeur de la pression dans la chambre de mesure est 
suivie en fonction du temps pour chaque température. Les résultats de mesure de tension 
de vapeur des composés de Cu et de Fe ont mis en évidence certaines difficultés pour 
obtenir des mesures rapides et fiables de leur tension de vapeur. Ces difficultés 
proviennent d’une part de la réaction de certains composés avec les parois en inox de la 
chambre de vaporisation, et d’autre part de la transition fastidieuse d’une jauge à l’autre 
au moment de changement de gamme de mesures. Dans le premier cas, il s’agit surtout de 
la décomposition catalytique de précurseurs de métaux sur une surface métallique. La 
solution de ce problème consiste à revêtir l’intérieur de la chambre avec un film polymère 
type Teflon® ou de remplacer l’enceinte par une autre en verre [60]. Dans le deuxième cas, 
ce qui est incriminé c’est la mise en température de l’électronique qui permet d’acquérir le 
signal de la jauge. La solution de ce problème consiste en l’acquisition d’un deuxième 
boitier, permettant ainsi le fonctionnement simultané et indépendant des deux jauges. 
1.3 Détermination du flux du précurseur vers la zone de dépôt 
La mise au point, la maîtrise et le transfert vers la production d’un procédé CVD 
nécessite la connaissance du débit du précurseur vers la zone de dépôt. Il est ainsi possible 
de corréler les caractéristiques des films (épaisseur, microstructure, composition…) avec 
celles du procédé. Si cette connaissance est relativement aisée pour le transport du 
précurseur par injection liquide, elle est plus difficile à établir quand le précurseur est 
sublimé ou vaporisé. Parmi les facteurs qui influent sur le débit dans ce dernier cas, on 
peut citer la tension des vapeurs à la température de sublimation/vaporisation. C’est pour 
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cette raison que nous avons consacré des efforts pour déterminer cette grandeur pour des 
composés originaux de notre étude. Egalement, la conductance de l’ensemble sublimateur 
 
 
Figure 2. 4. Dispositif expérimental utilisé pour les mesures de la pression de vapeurs saturantes du 
précurseur solide en l’occurrence le [Cu (AMD)]2 
 
/vaporisateur canalisations de transfert. Dans les paragraphes qui suivent nous présentons 
une approche théorique du phénomène de sublimation/vaporisation et de transfert du 
composé à transporter dans la zone de dépôt. Le modèle proposé a été développé à l’aide 
de M. F. Senocq fait l’objet d’une publication [53]. Il fait l’hypothèse du fonctionnement du 
système dans des conditions stationnaires et en équilibre thermique (gaz, bulleur, lit de 
précurseur, canalisations à la même température). 
La figure 2.5, présente schématiquement un sublimateur avec les paramètres 
considérés dans le modèle. Celui-ci considère un élément différentiel de volume (dV) de 
gaz vecteur à la position (y), s'écoulant du haut à travers un lit de poudre de précurseur 
avec (h) la hauteur et de rayon (r), placé sur une barrière poreuse inerte, par exemple un 
verre fritté. 
Le flux molaire de précurseur FPr par unité de surface entrant dans le volume 
élémentaire dV peut être écrit comme suit: 
FPr = α (CT - Cy)         (2.6) 
où CT est la concentration molaire du précurseur de vapeur saturée à T, Cy est 
concentration effective dans dV en position y et α est un coefficient de transfert de masse. 
FPr peut s'écrire: 
FPr = (PT - Py)α/RT         (2.7) 
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où PT est la pression de vapeur saturante de précurseur à T, Py est la pression effective de 
vapeur en dV à la position y. Si n est le nombre de moles de précurseur entrant en dV, 
alors: 
FPr = d
2n/dsdt          (2.8) 
où ds = 2πrdy. Poussée vers le bas par le débit de gaz vecteur, dV passe par le lit à une 
vitesse ν = dy / dt. Le remplacement dans l'équation(3) conduit à FPr = (d
2n/dy2)ν/2πr. En 
tenant compte de l’équation (2.7) cette expression donne : 
d2n = [(2πrα)/(νRT)](PT - Py)dy
2       (2.9) 
 
 
Figure 2.5. Schéma de sublimateur à lit fixe. 
 
En considérant la loi des gaz parfaits et après l'intégration de l'équation (2.9), on 
obtient: 
Py = PT[1 - exp (-α.y/νr)]        (2.10) 
Puisque ν = Fcg / πr
2, avec Fcg le débit de gaz vecteur en volume, on obtient: 
Py = PT [1 - exp (-απry/Fcg)]        (2.11) 
Après avoir traversé le lit de précurseur en passant par la hauteur h, l'équation 
(2.11) peut être écrite comme suit: 
Ppr = PT [1 - exp (-βQ/Fcg)]        (2.12) 
où Ppr est la pression des vapeurs de précurseur à la sortie du lit, β est un coefficient de 








d'écrire Fpr / Fcg = Ppr / Pcg, où Pcg est la pression de gaz vecteur, qui est égal à: Pcg = Ptot - 
Ppr. Par conséquent, l'expression (2.12) peut être écrite comme suit: 
Fpr = FcgPT [1 - exp(-βQ/Fcg)]/[Ptot - PT(1 - exp(-βQ/Fcg))]    (2.13) 
Dans le cas fréquent de Ptot >> PT, l'expression (2.13) peut être simplifiée comme 
suit : 
Fpr = (FcgPT/Ptot)[1- exp(-βQ/Fcg)]       (2.14) 
Dans cette expression finale, β a la dimension d'un coefficient de transfert de 
masse ; il dépend de la nature du précurseur, de la température et l'efficacité du 
sublimateur/bulleur et, si le précurseur est solide de sa surface spécifique, de la 
distribution de la taille des grains et de la porosité. 
De l'équation (2.14), on voit bien que le débit de précurseur est lié uniquement 
aux conditions expérimentales (la température, la vitesse d'écoulement du gaz vecteur, la 
pression et la quantité du précurseur), ainsi que du coefficient β. La seule information 
externe requise est la relation de la pression de vapeur en fonction de la température. 
Pour le même lot de précurseur, des valeurs plus élevées de β conduisent à un 
fonctionnement plus efficace du dispositif à des débits de précurseur (Fpr) plus élevés. Le 
coefficient β dépend aussi de la température et doit être déterminé expérimentalement 
pour chaque température. Ceci peut être fait en mesurant la perte de masse dans un 
bulleur à une température et pression totale (T et Ptot) fixes, (et, pour faciliter 
l'expérimentation, pour la même quantité initiale de précurseur), pour des débits variables 
du gaz vecteur. Il est à noter que l'augmentation du débit de précurseur ne peut être 
obtenu par augmentation du débit de gaz vecteur, car la limite mathématique du débit de 
précurseur à Ptot et T fixes est donnée par Fmax = βQPT/Ptot. Fpr peut être augmenté en 
diminuant Ptot et/ou en augmentant la température de sublimation. Toutefois, les deux 
directions peuvent être technologiquement limitées. En augmentant la quantité de 
précurseur dans le bulleur, on peut augmenter le débit de précurseur à la limite supérieure 
correspondant à la saturation de la phase gazeuse dans les vapeurs de précurseur (éq.2 
15). 
Fmax = Fcg PT / Ptot         (2.15) 
Une augmentation de la quantité du précurseur dans le sublimateur est une 
solution appropriée lorsque i) le volume de l’évaporateur n'est pas une limitation dans le 
procédé, ii) le coût du précurseur par exemple en raison des grandes quantités utilisées est 
acceptable, iii) la stabilité thermique du précurseur est compatible avec le fonctionnement 
à long terme. Bien que toutes ces conditions puissent être remplies pour certains 
précurseurs, elles ne le sont pas nécessairement pour tous. Dans ce cas, la seule solution 
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est le développement d’un concept amélioré de l'évaporateur afin d'augmenter la valeur 
de β, et par conséquent le débit de précurseur. 
Pour un ensemble donné de conditions expérimentales, le modèle décrit avec 
précision le débit initial du précurseur ainsi que son évolution pendant la durée de 
l'expérience. Ce point est important dans le cas des précurseurs à tension de vapeur élevée 
ou quand le débit de précurseur est élevé. Le dernier cas est illustré par le travail de 
Duminica et col. sur la MOCVD de fer à partir de ferrocène, Fe(C5H5)2 [61-63]. Les auteurs 
ont utilisé un saturateur classique (β = 800 cm3g-1min-1) sous pression atmosphérique. La 
figure 2.6, présente les débits calculés du ferrocène comme fonction du temps de 
fonctionnement pour une valeur de la pression de vapeur saturante égale à 344 Pa, 
obtenue par sublimation à 100°C. Ces résultats sont présentés pour différentes quantités 
initiales de Fe(C5H5)2 dans le sublimateur. Dans ces conditions, une charge initiale de 8 g de 
Fe(C5H5)2 produit un flux constant des vapeurs de précurseur pendant une heure. 
 
 
Fig. 2. 6. Débit calculé de Fe(C5H5)2 en fonction du temps pour une température de sublimation de 
100 °C, un débit du gaz vecteur Fcg = 1000 sccm, à pression 344 Pa, pour différentes charges 
initiales du précurseur dans le sublimateur. 
 
Cependant, le débit de Fe(C5H5)2 dans ces conditions (0,03 g/h) est faible. Pour 
augmenter cette valeur, la température de sublimation peut être augmentée à 150°C, ce 
qui est compatible avec la stabilité thermique élevée de ce composé. La figure 2.7, 
représente les débits calculés de ferrocène en fonction du temps pour différentes charges 
initiales introduites dans le sublimateur et cela pour une valeur de la pression de vapeur 
saturante égale à 5630 Pa à 150°C. Dans ces conditions β est égal à 400 cm3/(g.min). Bien 
que le débit de précurseur soit 16 fois plus élevé, plus de 35 g sont nécessaires pour 
assurer 1 heure de fonctionnement stable. 
Bien que potentiellement très précis et prédictif, un tel calcul nécessite des 
données appropriées dont l’obtention nécessite beaucoup de temps. Cependant, malgré 






























d'un précurseur CVD dans un saturateur (en connaissant sa loi Clausius-Clapeyron) et pour 
guider le choix des conditions opératoires afin d'optimiser le procédé CVD. 
 
 
Figure 2.7. Débits calculés de Fe(C5H5)2 (en fonction du temps à 150°C, Fcg = 1000 sccm et pression 
5630 Pa, en fonction de charges initiales de masse différente [62]. 
 
2. Réacteurs de dépôt 
Toutes les manipulations sont réalisées principalement sur deux réacteurs CVD de 
volume considérablement différent. Un petit réacteur (réacteur A) pour les expériences 
initiales. Son volume réduit facilite son utilisation et permet le criblage des conditions 
opératoires et une faible consommation du précurseur. Le deuxième réacteur (réacteur B) 
est bien plus grand comparé au premier. Il a été utilisé pour reproduire la majeure partie 
des dépôts mono-élément faits dans le réacteur A, pour tester davantage de conditions 
opératoires, pour produire plusieurs échantillons par expérience et pour réaliser des 
dépôts mixtes. Pour faciliter la transposition des conditions testées, les deux réacteurs 
sont de géométrie identique. 
2.1 Réacteur A 
Le réacteur A dont un schéma de principe et une photographie sont présentés 
dans la figure 2.8 est de configuration parois froides. Un tube vertical en pyrex de 28 mm 
de diamètre constituant le corps du réacteur. Ce diamètre a été choisi pour s’adapter à la 
taille réduite du substrat et s’assurer qu’une fraction importante de mélange gazeux entre 
en contact de la surface du substrat. 
Les substrats sont placés sur un porte substrat en acier, posé sur une canne en 
verre à l’intérieur du réacteur. Un thermocouple K est confiné à l’intérieur de la canne avec 
sa soudure chaude juste sous la surface du porte substrat. Une spire d’induction entoure le 
tube en pyrex au niveau du porte substrat et le chauffage est assuré par le couplage de 

































canalisations en acier inoxydable, reliées avec des raccords de type Swagelock ou toriques. 
Des contrôleurs de débit massique assurent le débit des gaz et la pression dans l’enceinte 
est assuré par une pompe à palettes et régulée avec une boucle MKS de mesure (jauge 
Baratron), de contrôle et d’action (vanne papillon). Le vide limite dans le réacteur est de 
10-3 Torr. 
 
Figure 2.8. Photographie du réacteur A avec le schéma associé à gauche 
 
2.2 Réacteur B 
Le réacteur B a été conçu et réalisé en considérant un cahier de charges 
complexe, visant le codépôt de plusieurs éléments métalliques. L’aide technique de M. 
Daniel Sadowski a été capitale pour cette réalisation. La figure 2.9 présente un schéma de 
principe de l’installation. Les différents éléments du réacteur seront décrits en détail par la 
suite. 
2.2.1 Corps du réacteur 
La partie centrale du dispositif est illustrée dans la figure 2.10 Elle montre 
principalement le corps du réacteur, l’arrivée des gaz et le système prétraitement plasma. 
Le corps de réacteur B comporte trois fenêtres, deux sur les côtés et une face à 
l’opérateur. La photographie de la figure 2.11 présente une vue de l’intérieur du réacteur 
prise à partir de cette fenêtre. Les substrats sont placés sur un porte substrat métallique 
de 58 mm de diamètre chauffé à l’aide d’une bobine de résistance placée juste en dessous 
de sa surface. Cette pièce a été réalisée à façon par la société Thermocoax. La température 
du porte substrat est mesurée par un thermomètre dont la soudure chaude est placée 
sous la surface du substrat. Les hublots permettent à l’opérateur de vérifier le 





Figure 2.9. Représentation schématique du réacteur B. 
 
 






































Figure 2.11. Photographie de la chambre de dépôt du réacteur B, on voit bien à travers le hublot la 
douchette(en haut) le suscepteur et le substrat au milieu de suscepteur (en bas). 
 
bation relié directement à l’instant où les substrats changent de couleur et plus 
généralement de suivre le bon déroulement de la manipulation. 
La chambre de dépôt est présentée schématiquement dans la figure 2.12 (gauche) 
avec ses principales dimensions. Cette partie est composée d’un cylindre vertical en acier 
inoxydable à double enveloppe, réalisé à façon par la société MECA 2000. Il permet le 
contrôle de la température des parois par une circulation régulière d’une huile de silicone 
(Fischer Scientific) chauffée à la température souhaitée à l’aide d’un appareil spécifique 
(POLYSTAT 36). Il est ainsi possible de travailler à murs froids ou chauds à jusqu’à 205 °C, 
correspondant à la température de dégradation de ce type d’huile. Les gaz entrant dans la 
chambre de dépôt sont distribués à travers un système de douchette qui contient un 
disque de 60 mm de diamètre et de 1 mm d’épaisseur. Ce disque est perforé de 1450 trous 
de diamètre 0,76 mm, il est représenté sur la figure 2.12 à droite. 
L’étalonnage de la température de la surface du substrat en fonction de celle imposée par 
le thermocouple dans le porte substrat a été réalisé à l’aide d’un pyromètre optique bi-
bande, par visée à travers un hublot. Les mesures ont été effectuées sans la douchette 
pour des raisons d’encombrement optique. Il a été vérifié avant de retirer la douchette, 
que la position de celle-ci à 15 mm ou 20 mm n’influence pas la température du porte 
substrat. Les conditions d’étalonnage sont celles usuelles de dépôt d'Al à partir de DMEEA : 
Température de dépôt de 200 °C (qui correspond également à la limite base de 
fonctionnement du pyromètre) à 300 °C, température de la ligne N2 de dilution 70 °C, 
température de la ligne N2 de DMEAA en aval du bulleur 65 °C, température des parois du 
réacteur 25 °C, flux de N2 à travers le bulleur 25 sccm, soit un débit total des gaz 325 sccm, 
pression de travail 10 Torr. Il s’avère que la température de la surface est 
systématiquement supérieure à celle imposée, avec un écart moyen de +3 °C et maximal 









Figure 2.12. représentation schématique de la chambre de dépôt (gauche) et du disque perforé 
(droite) [64]. 
 
en fonction de la température imposée. Le lissage des points sur ce diagramme conduit à 
la fonction 2.16: 
T ciblée = 1,1 ×Tmesurée - 31,9     (2.16) 
 
2.2.1 Pression et température 
Le raccordement des différentes parties du réacteur B est fait à l’aide de raccords 
type « VCR » pour les parties métalliques, de joints cuivre pour les grandes brides et de 
raccords joint torique pour les pièces démontables et « usuelles ». Le système de pompage 
comporte une pompe turbo-moléculaire reliée à une pompe à palettes. Le vide limite 
atteint dans l’enceinte est 5*10-5 mbar avant toute manipulation, cette valeur est prise 
comme référence de la propreté du système de dépôt. La pression opératoire, tout comme 
l’évacuation des résidus de dépôt pendant la manipulation sont assurés par la pompe à 
palettes. La thermorégulation des lignes de gaz est assurée par des cordons chauffants qui 
sont enroulés autour des lignes et couverts avec du papier aluminium. Sept thermocouples 
K sont insérés à des endroits régulièrement espacés des lignes pour mesurer localement la 
température. Ils sont reliés avec des régulateurs PID qui alimentent les cordons chauffants 





précurseurs du Fe et du Cu sont repris dans la partie alimentation en précurseur et 
chauffage des lignes (partie c). 
 
 
Figure 2.13. Variation de la température ciblée en fonction de la température mesurée, le lissage 
des points sur ce diagramme conduit à la fonction 2.16. 
 
Le taux de fuites du système est contrôlé régulièrement et après chaque 
opération de révision ou de remplacement de pièces à l’aide d’un détecteur de fuites à 
hélium, opérant sur le principe de la spectrométrie de masse fixée à la valeur masse sur 
charge de 4 (le 4 correspond à la masse de l’He). L’opération est faite en aspergeant les 
surfaces externes des parties à tester avec un jet d’hélium, tout en maintenant un vide 
dynamique à l’aide du détecteur. La mesure est réalisée à température ambiante, et 
parfois dans les conditions opératoires du système. Ce relevé de taux de fuites pour 
chaque connexion et raccord est archivé afin d’assurer la traçabilité du comportement du 
système. Une fois le taux de fuites détecté est considéré satisfaisant dans les limites de 
chaque type de raccordement, le système est chauffé tout en effectuant un pompage 
dynamique secondaire et en vérifiant la stabilité du vide. Si dans ces conditions ce vide se 
stabilise à la valeur limite de 5*10-5 mbar, la pompe turbo-moléculaire est isolée et 
l’expérience est démarrée dans les conditions définies dans le cahier des charges. 
2.2.2 Alimentation en précurseurs 
Deux évaporateurs différents ont été utilisés pour la production des vapeurs des 
trois précurseurs utilisés et pour leur acheminement vers la zone de dépôt. Le DMEAA est 
fournie par la société SAFC dans un bulleur cylindrique en acier inoxydable de 5 cm de 
diamètre, dans lequel le gaz vecteur est emmené par un tube qui plonge jusqu’au fond du 
réservoir. Le gaz saturé en précurseur est évacué vers le réacteur par un autre tube 
positionné juste au-dessus du niveau du liquide. La fermeture est assurée par deux vannes 
de type pointeau. Le flux des gaz dans des conditions de dépôt est présenté 
schématiquement dans la figure 2.14. Une troisième vanne permet de contourner le 
bulleur en emmenant le gaz vecteur directement vers le réacteur. Le bulleur est raccordé 
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aux lignes de gaz par des raccords VCR à joints métalliques. La masse initiale de DMEAA 
dans le bulleur est de 50 g à la livraison de produit et diminue au fur à mesure de son 
utilisation. La pression de vapeurs saturante du DMEAA à température ambiante étant 
élevé, le bulleur est cryostaté par immersion dans un bain d’eau refroidi. Il est à noter que 
le DMEAA se dégrade graduellement à température ambiante (voir chapitre 3). Pour ces 
raisons, le bulleur est systématiquement maintenu en dessous de 8 °C. 
 
 
Figure 2.14. Photographie du bulleur de DMEAA avec représentation schématique du flux des gaz. 
 
Plusieurs contraintes sur l’utilisation des précurseurs de Cu et de Fe, notamment 
la non homogénéité de la thermorégulation ou le frittage des poudres de précurseur après 
plusieurs heures de fonctionnement, nous ont obligés à concevoir, réaliser et utiliser un 
montage particulier pour leur sublimation, ces contraintes concernent inhomogénéité de 
chauffage des précurseurs et leur frittage pendant la manipulation. Dans la figure 2.15 on 
présente l’évaporateur qui a servi à leur sublimation. Il est construit à partir de raccords de 
vide VCR en acier inoxydable. L’espace cylindrique utile créé a 10 mm de diamètre et 35 
mm de longueur, ce qui correspond à un volume de 2640 mm3. Il est obstrué à une 
extrémité par une pastille en acier inoxydable frittée qui permet d’éviter le passage de la 
poudre des précurseurs dans les canalisations qui conduisent les vapeurs de précurseur 
vers la zone de dépôt. Le jeu de canalisations et de vannes qui entoure ce sublimateur est 
similaire que celui mis en œuvre pour le bulleur du DMEAA. Ce dispositif présente un 
certain nombre d’avantages. Il est compact, minimisant ainsi les volumes morts, 
susceptibles de piéger une partie du précurseur. L’ensemble comportant des vannes a un 
encombrement permettant de l’insérer dans la boite à gants pour le chargement du 
précurseur et des pesées à l’abri de l’air. Ceci permet de faire des bilans de matière par 
différence de masse déterminée par pesée avant et après une expérience. Enfin, la 
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compacité de l’ensemble et le matériau conducteur qui le constitue facilitent une 
thermorégulation homogène et efficace de la zone de sublimation et des canalisations qui 
la relient avec la zone de dépôt. Il est cependant à noter que la longueur de ces 




Figure 2.15. Schéma de l’évaporateur utilisé pour la sublimation des précurseurs solides de Fe et de 
Cu avec représentation schématique du flux des gaz. 
 
L’azote (Air Product, pureté 99,9992%) est utilisé en tant que gaz vecteur du 
précurseur et gaz de dilution et l’hydrogène (Air Product, pureté 99,999%) est utilisé en 
tant que gaz réactif dans le cas de dépôt du Cu et du Fe. Les gaz sont transportés dans des 
tubes en acier inoxydable, électropoli à l’intérieur ; leur débits sont régulés par des 
contrôleurs de débit massiques (Brooks, modèle 5850S/BC1AC13BA0A1). Ces débitmètres 
sont contrôlés par ordinateur à l’aide d’un logiciel AEIA SMART MASS FLOW comme le 
montre la figure 2.16(a). Ils ont été étalonnés à l’aide d’un tube gradué en mesurant la 
vitesse de déplacement de bulles de savon sous l’effet de la pression des gaz dont. 
Plusieurs lignes de gaz parviennent à l’entrée du réacteur selon le besoin. Une première 
ligne dite « de dilution » à fort débit, qui permet d’ajuster le flux de gaz vecteur dans le 
réacteur pour contrôler les écoulements, fractions molaires, etc. Cette ligne est constituée 
de l’arrivée des lignes de N2 de dilution et de H2 qui se raccordent au voisinage du 
réacteur. Une deuxième ligne est issue du bulleur contenant le précurseur d’Al. Une 
troisième ligne est issue du saturateur contenant le précurseur de Cu ou de Fe. Les 
gammes des débits des gaz sont les suivantes : N2,dilution, H2 : 0-500 sccm, N2,précurseurs: 0-50 
sccm. Toutes les lignes sont chauffées à l’aide d’éléments chauffants (cordons plats ou 
cylindriques) enroulés autour de celles-ci et enveloppés avec du papier aluminium. La 
photographie de la figure 2.16(b) illustre les canalisations ainsi thermostatées dans le cas 
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du dépôt de Cu. Pendant la manipulation, la température des lignes est contrôlée à l’aide 
d’un capteur de température mobile sur toutes les zones du système. 
 
 
(a)     (b) 
Figure 2.16. (a) Photographie du système d’alimentation en gaz incluant les contrôleurs de débit et 
le pilotage informatique, (b) photographie qui illustre le système de chauffage des lignes et du 
vaporisateur de Cu (la flèche montre la position du vaporisateur). 
 
En aval du réacteur un piège froid est intercalé entre l’ensemble et le système de 
pompage. La figure 2.17 illustre ce dispositif avec un schéma de principe d’évacuation des 
sous-produits de la réaction de dépôt. Le piège est immergé dans un bain d’azote liquide et 
permet de récupérer (piéger) la majeure partie des effluents. Il est important de noter 
qu’une fois la manipulation est terminée les vannes du piège doivent être ouvertes pour 
éviter la surpression à l’intérieur de piège lors de retour à température ambiante (la figure 
2.17 est dans ce cas de figure). Les mêmes consignes lors de son nettoyage doivent être 
respectées. 
2.2.3 Activation plasma 
Nous avons mis en œuvre un dispositif de nettoyage plasma in situ dans le 
réacteur B. Une photographie du système est montrée dans la figure 2.10. Celui-ci est 
composé principalement d’une électrode à haute tension. Elle se présente sous la forme 
d’un disque perforé, soudé au bout d’une tige métallique, protégée par un tube en quartz. 
Le disque est de mêmes dimensions que le porte substrat, il est positionné entre celui-ci et 
la douchette. L’électrode se déplace horizontalement à l’aide d’une longue tige filetée qui 
permet au disque d’effectuer un déplacement longitudinal sur un seul axe, à l’aide d’une 
manivelle en allant dans le réacteur vers la chambre de dépôt ou sortir de cette dernière 
pour se loger dans l’espace créé au sein du flexible. La figure 2.18, illustre 
schématiquement le dispositif en position de fonctionnement. Ce système permet de 
réaliser les étapes de nettoyage de la surface des substrats et de dépôt sans mettre à l’air 
les échantillons. Il s’agit d’une solution de substitution par rapport à une chambre de 





Figure 2.17. Schéma de principe de piégeage et d’évacuation des effluents et photographie du 
piège immergé dans un bain d’azote liquide. Les flèches montrent le sens de l’évacuation (vers la 
pompe). 
 
Figure 2.18. Schéma du système de prétraitement plasma in situ 
 
Le gaz ionisé est l’Ar à 10% d’H2 cette fraction reste un choix expérimental Le 
choix d’un nettoyage utilisant l’hydrogène est fondé sur l’utilisation de ce dernier pour 
nettoyer des enceintes de vide pour des accélérateurs de particules et des dispositifs de 
fusion magnétique. Ce type de plasma permet graver des impuretés légères, souvent 
organiques, des aciers inoxydables et autres matériaux métalliques, ainsi que du silicium et 
de surfaces du domaine de la microélectronique ([65] et références incluses). Les 
caractéristiques du plasma ne permettent pas la réduction ou l’élimination des oxydes 
métalliques tels que l’oxyde de chrome. Au déclanchement du plasma, pour une puissance 
émise de 80 Watt, celle réfléchie varie de 10 Watt au lancement du plasma à 20 Watt à la 
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fin de traitement, soit un rendement variant de 12% à 25% en puissance et cela pour un 




Figure 2.19. Photographie de l’ensemble douchette, électrode, porte substrat avec le plasma 
déclenché. 
 
2.2.4 Simulation numérique des flux et température du réacteur de dépôt 
La réussite de l’implémentation d’un procédé de dépôt en phase vapeur dépend 
de la capacité de déterminer les conditions opératoires optimales, dans un réacteur bien 
conçu et bien configuré. Les phénomènes de transport sont régis par des flux des gaz, par 
la température des différentes parties (transferts thermiques) et par des réactions 
chimiques (tant dans la phase gazeuse que sur les substrats chauffés) ce qui rend complexe 
le contrôle de la vitesse de croissance des films. Des simulations fondées sur la dynamique 
des fluides par la résolution numérique des équations la régissant (computational fluid 
dynamics, CFD) sont utilisées avec succès ces dernières années, pour améliorer la 
conception de nouveaux réacteurs de dépôt chimique en phase vapeur ou pour optimiser 
les conditions opératoires de réacteurs existants [64, 66]. Dans cette étude, la 
modélisation CFD a été mise en œuvre pour la simulation du procédé de dépôt d’Al et de 
Cu. Le travail a été réalisé à l’Université Technique Nationale d’Athènes dans le cadre 
d’une collaboration formelle. Les résultats de la modélisation du dépôt d’Al seront 
présentés dans le chapitre 3. Dans la présente partie seront résumés ceux qui se réfèrent 
aux profils de température et des flux dans le corps du réacteur. Il est à rappeler que ces 
calculs sont fondés sur la conservation du moment de force, de l’énergie et de la masse 
totale et individuelle des espèces. Quelques simplifications raisonnables sont faites pour 
réduire la complexité des problèmes numériques : les gaz sont considérés fortement dilués 
dans l’azote ; ils obéissent aux lois des gaz parfaits et à celle de la viscosité de Newton ; le 
mélange des gaz est considéré comme continu ; le chauffage dû à la dissipation visqueuse 
est négligé ; la variation de la pression dans l’équation de l’énergie. Le flux du gaz dans ces 
conditions est caractérisé par un faible nombre de Reynolds, Re. Re = VL/νref = 17<100 ce 
qui permet d’assumer un flux laminaire. Dans cette formule, L est une dimension 
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caractéristique, sélectionnée comme étant le rayon du corps du réacteur, V est une vitesse 
caractéristique, sélectionnée comme étant celle des gaz à l’entrée de la zone de dépôt et 
νref est la viscosité cinématique de l’azote à une température égale à la moyenne des 
températures des parois et des substrats. 
L’effet de la convection induite par la force ascensionnelle est également incluse 
dans le modèle. Le rapport entre la convection naturelle due à des gradients de 
température et la convection forcée due à la poussée des gaz varie suivant le paramètre de 
la convection mixte, Gr/Re2. Le nombre de Grashof Gr étant : 
)/()(
23
refrefwallwaferw TTTgRGr ν−=       (2.17) 
est égal à 33,3, en considérant le rayon du plateau chauffant. Le rapport Gr/Re2 devient 
ainsi égale à 0,115. Il s’avère ainsi que la convection forcée est significative dans ce 
réacteur, dans des conditions opératoires définies dans ce travail. 
Le transfert d’énergie radiative a lieu principalement à travers l’échange d’énergie 
thermique entre le suscepteur et les parties solides du réacteur. La prise en considération 
de ce type de transferts n’est pas considérée importante au vu des températures 
modérées mises en jeu, et sera ainsi négligée. La conservation de matière s’applique sur le 
système multiconstituant et sur la diffusion thermique. Les équations ci-dessus peuvent 
faire partie d’un formalisme général : 
( )
nn
SV nn ϕϕ =ϕ∇Γ−ϕρ⋅∇
r
       (2.18) 
Dans l’équation ci-dessus, ∇  est l’opérateur différentiel vecteur, ρ est la densité, V
r
 est le 
vecteur des vitesses, 
nϕ
Γ  est le coefficient d’échanges effectif de la variable nϕ  et nS ϕ  est 
le terme source/puits, exprimant la production/consommation de nϕ  au sein d’un 
domaine d’intérêt. Les conditions aux limites sont : 
- A l’entrée de réacteur, la distribution des vitesses est uniforme et les gaz sont 
introduits à 338K ; les fractions massiques des espèces sont celles des valeurs 
expérimentales. 
- A la sortie du réacteur, les gaz coulent dans les conditions de pression spécifiques. 
La condition de dérivée normale zéro est appliquée pour toutes les variables dépendantes 
(vitesse, température et fractions massiques). 
- A l’axe de symétrie, la condition de dérivée normale zéro est appliquée pour toutes 
les variables dépendantes. 
- Dans toutes surfaces solides, la condition de non-glissement est appliquée pour la 
vitesse des gaz. 
- La température des parois externes du réacteur est fixée à 298K. 
- La perte de charges dans la plaque perforée et prise en compte. La porosité de 
cette plaque est prise en compte pour la vitesse normale. 
Même si l’hypothèse de température uniforme sur la surface du substrat est 
communément admise dans la simulation numérique des procédés CVD [67, 68]. un 
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modèle de transfert de chaleur qui relie le suscepteur chauffant avec le fluide au-dessus 
reproduit plus fidèlement le dispositif expérimental. Dans le présent modèle, ceci a été 
obtenu en couplant la température de la surface du substrat avec le transfert convectif de 
la chaleur de la phase gazeuse entrante et avec le transfert convectif de la chaleur au sein 
du suscepteur en acier inoxydable. La température a été fixée à la valeur mesurée 
expérimentalement à l’intérieur du suscepteur à une position de 3 mm de la surface du 
substrat. Le flux de chaque espèce chimique à la surface du substrat est déterminé par le 
taux de diffusion vers cette surface. 
Dans la figure 2.17 sont présentés deux schémas illustrant des résultats de la 
simulation numérique pour les distributions de la température et de flux de N2, calculés à 
l’aide du code commercial PHOENICS [64]. 
  
(a) (b) 
Figure 2.17. Profils de température (a) et du flux de N2 (b) dans le réacteur B, dans des conditions 
opératoires typiques [64]. 
 
3. Substrats 
Des substrats de nature diffirente sont utilisés dans cette étude ; leur choix a été 
dicté par la facilité de caractérisation du film et par l’objectif visé. Ainsi, on utilise des 
substrats de Si monocristallin afin de faciliter leur découpe pour des observations en 
microscopie électronique en section trasverse, des substrats de SiO2 thermique sur Si pour 
des mesures de la résitivité à haute température et des disques de Cu pour la 
détermination visuelle de la période d’incubation pour les films de Fe. On utilise également 
l’acier au carbone ordinaire XC35 et surtout l’acier inoxydable 304L comme matériaux 
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représentatifs des aplications technologiques. Chaque substrat est préparé suivant un 
protocole adapté aux objectifs visés à savoir la caractérisation envisagée ou la propriété 
des films à mesurer L’acier ordinaire XC35 contient 0,35 % en masse de carbone. L’acier 
inoxydable 304L a une composition massique y en hétéreolémént x présenté ci-après sous 
la formulation (x, y%) : (C, 0,028), (Si, 0,49), (Mn, 1.4), (P, 0,034), (S, 0.017), (Cr, 18,21), (Ni, 
8,15), (Co, 0,11) et (N, 0,045). Les substrats sont des rectangles de dimensions 5 × 10 mm2 
ou 10 × 10 mm2. Leur épaisseur est de 1 mm. Avant leur introduction dans le réacteur de 
dépôt ils sont polis avec des disques de SiC à différentes granulométries allant de 600 
jusqu’à 4000 avec des paliers en commencant par 600, 1000, 1200 et en fin 4000 µm Ils 
sont nettoyés sous ultrasons dans un bain d’éthanol pendant 5 à 10 min, sèchés 
grossierement sous un jet d’Ar et ensuite dans une étuve à 70 °C avant introduction dans 
le réacteur. Des substrats de Cu pur sont sous forme de disque de 1 cm de diamètre ; leur 
préparation avant leur introduction dans le réacteur de dépôt est identique à celle des 
substrats d’acier. 
Les substrats de SiO2 sont carrés ou rectangulaire dimensions 5 ×10 mm
2, 10 ×10 
mm2 et 15 ×10 mm2. Leur épaisseur est de 1 mm. Ils sont nettoyés successivement dans du 
trichloroethylene, de l’acétone et de l’éthanol en ébullition pendant 5 min, 10 min et 10 
min, respectivement ; ils sont finalement sechés à l’argon avant leur introduction dans le 
réacteur. 
Les substrats Si sont carrés ou rectangulaires de dimensions 5 × 10 mm2, 10 × 10 
mm2 et 15 × 10 mm2. Leur épaisseur est de 1 mm. Ils proviennent de wafers d’orientation 
monocristalline (111) Ils sont immergés pendant une minute dans une solution acide avec 
des fractions volumiques de (HF:H2O / 1:10) puis les substrats sont rinsés avec de l’eau et 
sèchés sous un jet d’Ar avant leur introduction dans le réacteur. 
 
4. Techniques de caractérisation 
Dans ce paragraphe, seront présentées succinctement les techniques analytiques 
usuelles qui ont été utilisées pour la caractérisation des films. Celles utilisées 
ponctuellement pour la caractérisation des films de Fe (XPS) et des bicouches Al-Cu 
(DRXHT, GD-OES et résistivité électrique haute température) seront présentés dans les 
chapitres 5 et 6, respectivement. 
Les analyses par diffraction des rayons X (DRX) ont été effectuées au CIRIMAT sur 
un diffractomètre Seifert 3000 TT et à l’Institut de Matériaux et de Microélectronique de 
Provence (IM2NP) sur un appareil Philips X’pert MPD. Dans le premier, à monochromateur 
graphite arrière, le rayonnement incident est donné par la raie Kα du cuivre (λ=1,54089Å). 
L’incidence de la raie Kβ reste extrêmement faible (<0,3%). La divergence du faisceau est 
d’environ 0,4°. Les diagrammes obtenus sont lissés et les pics indexés à l’aide du logiciel 
ANALYSE. Une fois les données brutes traitées, celles-ci sont converties en fichiers ASCII et 
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les logiciels CMPR et LOGIC permettent de les comparer avec les fiches de la base de 
données JCPDS. Pour les analyses faites à Marseille les rayonnements X sont également 
produits à l’aide d’un tube à source en cuivre. Le tube à rayons X se compose d'un corps en 
cuivre, refroidi par circulation d'eau et d'un filament en tungstène alimenté par un courant 
de chauffage. Les électrons éjectés par le filament sont accélérés vers l'anode, sous une 
tension maximale. Un filtre de nickel entre les fentes et la source sélectionne les longueurs 
d’onde inférieures à 1.487Å, et ne laisse que deux longueurs d’onde prépondérantes Kα1 
(λ=1.5405 Å) et Kα2(λ=1.5443 Å). Le détecteur utilisé est un appareil X-Accelerator. Il 
détecte simultanément les intensités diffractées sur une gamme angulaire de ∆θ = 2,55°, 
ce qui permet de réduire le temps de mesure en conservant un fort rapport signal/bruit. 
La taille des cristallites dans les films a été déterminée par la formule de Scherrer 
qui relie la largeur des pics de diffraction à la taille des cristallites. Si t est la taille du 
cristallite (son diamètre si on l'estime sphérique), ε est la largeur intégrale d'un pic, λ est 
la longueur d'onde de l'onde incidente et θ est la moitié de la déviation de l'onde (la moitié 
de la position du pic sur le diagramme), alors la formule de Scherrer s'écrit:	 
 = 	/(. 	
		)         (2.19) 
En pratique, on utilise souvent la largeur à mi-hauteur H du pic ; il faut donc 
corriger la largeur par un facteur k. Par ailleurs, même avec une cristallite « infinie », on 
aurait une largeur s due aux défauts de l'optique instrumentale. On utilise donc la formule: 
 = (. )/(√( − 	)			
		)       (2.20) 
 
k prend en général la valeur 0,89. On utilise fréquemment la formule approchée : 
 = (. )/(√( − )			
		)       (2.21) 
L'élargissement commence à être visible pour des cristallites faisant moins de 1 µm. 
Les observations MEB ont été réalisées à l’aide d’un appareil LEO-435. Dans la plus 
part des cas, la tension d’accélération utilisée pour les observations en électrons 
secondaires a été 15 kV, le courant de sonde 99 pA. La distance de travail varie entre 16 et 
12 mm. Les observations en électrons rétrodiffusés ont été réalisées avec un courant de 
sonde plus important. L’identification des éléments constituant les zones observées a été 
réalisé par analyse dispersive en énergie (EDS) avec un analyseur IMIX-PC de marque PGT, 
à diode de germanium. Les conditions d’utilisation de celui-ci sont en général une tension 
d’accélération de 15 kV pour 1,5 nA de courant de sonde, avec une distance de travail fixée 
à 19 mm. Certaines observations demandant une meilleure définition ont été réalisées 
avec un MEB à effet de champ (field emission gun, MEB-FEG) du service microscopie 
électronique de l’université Paul Sabatier de Toulouse.Il s’agit d’un appareil JEOL JSM6700F 




La composition élémentaire des films a été déterminée à l’aide d’une microsonde 
de Castaing (Electron probe microanalyser, EPMA), avec un appareil CAMECA SX-50, équipé 
de trois spectromètres permettant une analyse dispersive en longueur d'onde (wavelength 
dispersive X-ray spectroscopy, WDS). Les acquisitions ont été effectuées à 15 kV. Les 
éléments Al, Cu, Fe, C et O ont été directement repérés et quantifiés par détermination de 
la position de pic. La surface d’analyse par cette technique est de 5×5 µm2. Le logiciel 
STRATA 5.4 permet l’analyse des couches minces sur un substrat, c’est à dire la 
détermination de leur composition et leur épaisseur à partir du modèle XPP de calcul de la 
profondeur d’ionisation. 
La rugosité des films a été déterminée par interférométrie avec un appareil Zygo 
MetroProTM, New View 100. La surface analysée est de 130 x 173 µm2 et la résolution 
latérale est de 1µm. La profondeur analysée peut atteindre 100 µm avec une résolution 
verticale de 1 nm. Cet appareil utilise un interféromètre de Mirau qui est constitué d’une 
lame semi-réfléchissante placé en avant d’un objectif à grande distance. L’onde incidente 
est dédoublée et les deux ondes obtenues cheminent selon deux trajets géométriquement 
distincts dont l’un est dirigé vers la surface de l’échantillon à observer et l’autre sert de 
rayonnement de référence. Le déphasage entre les ondes, dû à la topographie de l’objet. 
Le logiciel d'exploitation des mesures MetroPro fonctionnant sous Windows XP Pro est 
commun à tous les appareils ZYGO et fournit les résultats sous de très nombreuses formes 
(graphiques 3D, courbes de profil, de tableaux de valeurs numériques de Ra, Rz et Rq). 
 
5. Conclusions 
Le bon déroulement d’une activité en science et génie des matériaux, incluant la 
toute première étape, celle de leur élaboration, dépend de la qualité des moyens de 
production des échantillons mis en œuvre. Par qualité, on entend (i) accès aux instruments 
nécessaires à l’activité expérimentale, (ii) choix raisonné parmi les options techniques en 
fonction du cahier de charges préétabli, (iii) optimisation de ces options par modélisation 
et simulation des conditions opératoires pressenties. Cependant, même si ce schéma est 
pris en compte dès les premiers instants du projet de recherche, la notion de l’adéquation 
des moyens techniques avec les besoins est par nature prévisionnelle. Il rentre par 
conséquent dans le processus de la définition des solutions techniques, des facteurs 
comme l’expérience de l’utilisateur, voire même « un pressenti », fruit justement de ce 
savoir-faire. Il convient dans ce cas de considérer également des solutions qui puissent être 
modifiées jusqu’à un certain niveau, relativement facilement. Bien entendu, cette 
adaptabilité des installations a des limitations techniques. Alternativement, des moyens 
peuvent être dupliqués, avec des orientations complémentaires de criblage et 
d’optimisation, mais cette possibilité est limitée par des contraintes économiques. 
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Les travaux de cette thèse ont été menés dans le cadre de problématiques 
nouvelles pour l’équipe SURF et de nouveaux projets qui les ont soutenus. Pour cette 
raison, les éléments ci-haut ont été appliqués dans presque toutes les étapes de l’étude. Il 
a fallu ainsi concevoir une installation de purification des précurseurs solides par 
sublimation et d’optimiser le protocole de son utilisation, en fonction des composés 
moléculaires solides testés. En effet, la qualité des précurseurs MOCVD originaux 
disponibles commercialement n’était pas toujours suffisante : des résultats non 
reproductibles pour ce qui est des vitesses de croissance, des caractéristiques des films, 
voire de leurs propriétés peuvent être attribués à une pureté non constante d’un lot à 
l’autre. C’est à la suite de telles observations après plusieurs expériences de dépôts que le 
besoin de purifier ces précurseurs a été ressenti. Ce travail a aussi révélé certains 
inconvénients des installations disponibles, dus à des choix techniques non appropriés. 
Ceci a été notamment le cas pour l’appareil de mesure de la tension des vapeurs saturante 
des précurseurs, pour lequel il est nécessaire de remplacer les surfaces en acier inoxydable 
de la chambre de sublimation par un matériaux qui ne permet pas la décomposition 
autocatalytique du composé à des températures relativement élevées de mesure. Des 
parois en verre ou en polymère haute température (PEEK®, Torlon®) devront être testées 
dans l’avenir. Le dernier point qui concerne le comportement des précurseurs étudié dans 
le cadre de cette thèse est une approche théorique de leur transport dans des conditions 
opératoires d’un réacteur de dépôt. Nous avons contribué au développement d’un modèle 
pour un sublimateur qui permet de quantifier la relation entre les conditions opératoires 
et le flux gazeux du précurseur. Pour une température de sublimation donnée, ce flux 
dépend du flux du gaz vecteur, de la quantité de précurseur disponible, du rapport de la 
tension de vapeurs saturante sur la pression totale et d’un coefficient de transport de 
masse. La valeur de ce coefficient dépend de la surface et de la distribution de la taille des 
particules du précurseur et de l’efficacité du sublimateur. En tenant compte de ce modèle 
et dans un objectif d’optimiser la valeur du coefficient de transport de masse et de faire 
ainsi une utilisation efficace des nouveaux précurseurs de Cu et de Fe, nous avons conçu 
un sublimateur compact. Ses avantages sont la minimisation des volumes morts, la 
possibilité de le thermoréguler de manière homogène et efficace et enfin la possibilité de 
l’insérer aisément dans la boite à gants pour le chargement du précurseur et des pesées à 
l’abri de l’air. 
Deux réacteurs de dépôt ont été utilisés dans le cadre de ce travail. Le réacteur A 
a été adapté pour le criblage des conditions de dépôt de Cu et de Fe à partir des 
précurseurs originaux à base de ligands amidinates. Le réacteur B a été conçu et réalisé en 
fonction du cahier de charges incluant le dépôt simultané sur plusieurs substrats de taille 
variable. La configuration du réacteur, est verticale, à parois tièdes (thermostatées). 
L’introduction de la phase gazeuse est assurée par une douchette. Il est possible d’analyser 
la phase gazeuse par spectrométrie de masse à l’aide d’un prélèvement en ligne. Les profils 
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de température et des flux ont été modélisés par CFD à l’aide du logiciel PHOENICS®. Le 
modèle élaboré servira de base pour l’analyse des profils de croissance d’Al et de Cu. 
La conception de l’installation permet un vide limite de 10-6 - 10-7 mbar, assuré 
par un système de pompage qui comporte une pompe turbomoléculaire et des raccords de 
type VCR. Cependant, certaines pièces qui sont régulièrement démontées sont raccordées 
avec des joints Viton®. L’absence de sas d’introduction d’échantillons nous a conduits à 
installer dans le réacteur même un système de nettoyage de la surface des échantillons 
par plasma. Il sera montré par la suite que ce dispositif est efficace car il permet d’obtenir 
de films adhérents, avec des microstructures améliorées. 
Le choix des substrats a été fondé sur le besoin de disposer d’échantillons 
facilement analysés ; le Si monocristallin et la silice thermique répondent à cette demande. 
Pour ce qui est de substrats d’intérêt technologique, notre choix s’est reporté 
essentiellement vers l’acier inoxydable, nuance 304L. Ce matériau est plus dur que l’acier 
au carbone ou le fer pur et permet ainsi une analyse des caractéristiques mécaniques des 
films moins biaisée par la contribution du substrat. 
Enfin, les techniques de caractérisation, essentiellement conventionnelles, de 
structure et des propriétés, ont été mises en œuvre. Certaines moins usuelles, comme la 
RF GD-OES, HTDRX et résistivité électrique à haute température, ont été utilisées 
ponctuellement ; elles sont présentées dans les chapitres correspondants. Dans ce 
chapitre nous avons présenté les outils techniques indispensables pour le déroulement des 
études expérimentales de la thèse. Il est entendu que la conception et la réalisation de 
tous ces instruments n’aura pas été possible sans l’aide, voire la prise en charge par des 



















L’objectif du présent chapitre n’est pas de traiter de manière exhaustive la MOCVD 
d’aluminium. Ce sujet est très vaste, puisque le procédé présente un intérêt dans de 
nombreux domaines d’application. Il peut être développé à partir de plusieurs points de 
départ (précurseurs, mécanismes fondamentaux, caractéristiques des films, propriétés 
recherchées). Il a été par conséquent étudié depuis plus de vingt ans par de nombreuses 
équipes, parmi lesquelles l’équipe SURF du CIRIMAT, dans le cadre de projets visant 
l’obtention de revêtements barrière contre l’oxydation de pièces métalliques à base d’acier 
ou de titane. Ce qui est plutôt visé dans cette partie c’est la mise en place d’un procédé 
adapté au cahier de charges du projet, la contribution à la validation du dispositif 
expérimental, la validation de certains aspects mécanistiques et l’illustration de la capacité 




L’utilisation de l’aluminium en tant que matériau d’interconnexion et de 
métallisation au début de l’aire de la microélectronique a servi de moteur à la recherche et 
le développement de procédés CVD pour son dépôt en couches minces et revêtements. 
Dans cet objectif, l’utilisation du trichlorure d’aluminium, AlCl3, a été largement rependue 
avant la mise en œuvre de composés moléculaires. Ce chlorure se présente comme un 
solide de volatilité convenable à des températures de sublimation relativement faibles. Le 
procédé CVD correspondant implique la réaction de ses vapeurs avec du di-hydrogène, 
conduisant à la formation d’Al solide et de HCl qui est évacué de la zone de dépôt. Le 
procédé a lieu entre 700 °C et 1100 °C [69]. Quoique ancien et avec des inconvénients qui 
se résument essentiellement à une température de dépôt élevée et à la production 
d’effluents agressifs pour l’homme et l’environnement et les équipements, il est encore 
pressenti pour l’élaboration de revêtements d’aluminium pour des applications 
métallurgiques.  
Cette viabilité démontre que les solutions proposées depuis, mettant en œuvre de 
composés moléculaires en tant que précurseurs, ne peuvent pas répondre à tous les 
cahiers de charge concernant les procédés d’élaboration des revêtements d’aluminium. 
Nous pensons que la raison de la longévité de la voie à base de chlorures est double : la 
robustesse et la simplicité de sa mise en œuvre sont des arguments de choix pour des 
applications potentielles de plus en plus nombreuses susceptibles de faire appel à la CVD 
d’aluminium. Bien évidemment, la voie à base d’halogénures ne peut pas répondre à tous 
les besoins, ne serait-ce que par les températures élevées de mise en œuvre qu’elle 
requiert. Ainsi, des efforts significatifs ont été développées dans les années 90 pour la mise 
au point de précurseurs organométalliques d’Al avec un triple objectif : obtenir des films 
purs, à basse température et avec une microstructure lisse. Le dernier objectif est 
probablement le plus difficile à atteindre. En effet, la formation des couches homogènes et 
compactes doit surmonter le fait que l’énergie d’activation associée à la germination de 
l’aluminium soit supérieure à celle requise pour la croissance [59]. Elle le serait d’un 
facteur 3 d’après une étude de dépôt par CVD sur silicium à partir du tri-isobutyl 
aluminium (TIBA) [70]. D’autre part, la croissance de l’aluminium est auto-catalytique ce 
qui signifie que lors de la naissance du film les atomes préfèrent se fixer sur les îlots en 
formation plutôt que sur le substrat encore nu. Cela peut conduire à une porosité élevée 
et explique les hautes rugosités et les importantes tailles des grains obtenus. Cette 
situation est illustrée dans la micrographie MEB de la Figure 3.1, obtenue par MOCVD à 
partir de TIBA sur substrat de SiC [71]. L’utilisation d’un précurseur dont le mécanisme de 
décomposition sur la surface ne favorise pas des dépôts lisses ainsi que l’absence d’une 
quelconque préparation de surface, conduisent à une morphologie accidentée, 
caractérisée par une structure désordonnée avec la croissance de grains larges et 
indépendants qui ne forment pas de film continu. La rugosité de surface qui en résulte est 
élevée ; sa valeur arithmétique Ra est égale dans ce cas à 213 nm. Cette morphologie a été 





Figure 3.1. Micrographies MEB en vue de dessus et en section transverse d’une couche mince d’Al 
élaborée par MOCVD sur substrat SiC à partir de TIBA sans prétraitement de surface [71] 
 
Les problèmes de nucléation ont été abordés par la plupart des chercheurs (voir 
tout particulièrement [70, 72] et des nombreux traitements de surface ont été proposés 
avec des résultats prometteurs. Des prétraitements des substrats avec une solution d'acide 
fluorhydrique 1% plus titane 0.1% [73] ou simplement une activation à l’acide 
fluorhydrique [74] ont été valorisantes. Des options plus radicales mais aussi efficaces 
cherchent à modifier la surface et à favoriser la nucléation d’Al, en déposant par des 
moyens physiques des couches très minces de composés tels que TiN [72] ou des éléments 
comme Cu, Au, Ni, Cr et Al [59]. Il est bien entendu que dans chaque cas l’influence de la 
nature même du substrat est à considérer. 
Un traitement in-situ des substrats avec des vapeurs de TiCl4 permet une 
réduction de la rugosité finale et l’obtention des réflectivités plus importantes [75]. On a 
constaté que la rugosité relative diminue avec l’épaisseur du film déposé. Le TiCl4 réagit 
avec les groupements hydroxyle chimisorbés et génère l’incorporation de composés TiClx 
en surface, favorables à la germination. Les inconvénients signalés reposent sur le risque 
de contamination de l’interface par des atomes de chlore libre [73]. Le problème 
morphologique a été également abordé à partir de l’influence des paramètres de dépôt. 
Suzuki étudie l’influence de la pression du réacteur sur la rugosité et la taille des grains [76] 
De ce fait il réalise des expériences sur un large intervalle de pressions, de 1 à 760 Torr et 




D’autre part des activations thermiques (400 °C) sur le substrat pendant les premiers 
stages du dépôt ont été mis en place afin d’augmenter le taux de nucléation et donc 
diminuer la rugosité [72]. 
 
1. Précurseurs 
La nature du précurseur joue également un rôle important sur la morphologie des 
films et influence plusieurs aspects susceptibles de concerner la présente étude. La prise 
en compte de ces informations est donc nécessaire pour le choix du précurseur d’Al. En 
effet, la mise au point d’un procédé MOCVD d’Al robuste et performant constitue déjà une 
avancée significative pour plusieurs applications potentielles. On peut citer le 
remplacement du cadmium dans la visserie et les connecteurs électriques en aéronautique 
ou la contribution à la réalisation d’une barrière d’oxydation [69, 77]. 
Le TIBA, le diméthylhydrure d’aluminium (DMAH) [78] et le diméthyléthyl amine 
alane (DMEAA) font partie des précurseurs les plus employés pour le dépôt d’Al en 
microélectronique [79-81]. Chacun présente des avantages et des inconvénients et le choix 
final dépend à chaque fois du cahier de charges imposé et des propriétés visées pour les 
films d’Al. Dans les paragraphes qui suivent, ces trois précurseurs seront succinctement 
présentés. 
1.1 TIBA 
Le TIBA a fait partie par le passé des précurseurs employés pour le dépôt d’Al en 
microélectronique, par exemple pour les connections métalliques dans des circuits VLSI 
[72, 82]. Ses caractéristiques ont été évaluées dans la thèse de Delmas [83]. Il est ici 
rappelé qu’il s’agit d’un des composés les plus stables de la famille des alkylaluminium 
grâce à l’effet écran de ses ligands ramifiés. Il se présente sous la forme d’un liquide 
incolore, pyrophorique, explosif au contact de l’eau et toxique. Il est à manipuler en boite 
à gants. Sa loi de pression de vapeur saturante est donnée par la relation : 
Log(Psat) = 7,121*[1710,3/(T-83,92)]      (3.1) 
Avec Psat pression en Torr, T température du bulleur en Kelvin. Ainsi sa pression de vapeur 
saturante à température ambiante est voisine de 0,1 Torr. 
Le TIBA est utilisé depuis les années 50 en tant que catalyseur de polymérisation 
[84]. À la même époque, la création de films d’Al pur (>99% at) produits par sa pyrolyse a 
été mise en évidence, mais ce n’est que dans les années 80 que ceux-ci se sont imposés 
grâce à leur bonne qualité. Cependant, la morphologie des films obtenue est très rugueuse 
et désordonnée. Ce procédé de dépôt d’Al a fait l’objet de nombreuses études en vue de 
son amélioration. Le TIBA s’avère être un des rares précurseurs d’Al à être commercialisé 
en pureté technique à 95%, contrairement aux autres composés organométalliques d’Al 
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disponibles seulement pour des applications en microélectronique et donc à des puretés 
supérieures à 99 %. L’utilisation de précurseurs d’une telle pureté dans des procédés 
MOCVD d’Al pour des applications structurales n’est pas a priori justifiée et engendre un 
surcoût important, tant à l’étape de recherche qu’à celles de développement et d’une 
éventuelle industrialisation. Dans ce dernier cas, l’implication dans la chaîne industrielle de 
sociétés de produits chimiques serait nécessaire pour fournir les quantités de précurseur 
requises de pureté convenable et à un prix retenu. 
Les films d’Al pour des applications structurales sont élaborés à partir de TIBA à 
des températures et pressions de l’ordre de 330 °C et de 70 Torr, respectivement ([85] et 
références incluses). 
1.2 DMAH 
Le DMAH a été utilisé dans la technologie ULSI pour son excellente sélectivité par 
rapport à la nature du substrat sur lequel est déposé l’Al, sa stabilité et son énergie 
d’activation bien plus faible que celle de DMEAA (EaDMAH = 0,38 eV, EaDMEAA = 0,74 eV) [86]. 
L’étude de DMAH [80] montre que le mode de décomposition change entre 350 °C-400 °C. 
Au-dessous de 350 °C, des réactions catalytiques en surface sont responsables de dépôt, 
les réactions possibles sont les suivantes : 
3Al (CH3)2H Al+1,5H2+2Al (CH3)3 
3Al (CH3)2H 2Al+3CH4+Al (CH3)3 
Au-dessus de 400°C, c’est la décomposition thermique qui est responsable de dépôt, mais 
avec une très grande contamination en carbone selon les réactions chimiques suivantes : 
3Al (CH3)2H 3Al+5,25CH4+0,75C 
3Al (CH3)2H (1/2)H2+3Al+6CH3 
Les dépôts réalisés à des températures supérieures à 400°C, sont fortement contaminés en 
carbone. Une méthode qui permet un dépôt sélectif de films d’Al a été développée [81, 
87]. Le dépôt est réalisé sur du Si, et pas sur du SiO2, après une excitation plasma d’H2 
pendant une minute. L’aluminium déposé est monocristallin, avec une résistivité de 3 
μΩ.cm, qui s’approche de la valeur de l’aluminium massif qui est de 2,65 μΩ.cm. 
1.3 DMEAA 
L’emploi de l’alane (AlH3) pour la préparation de films d’Al apparaît dans la 
littérature de la fin des années 60. Cependant celui-ci n’est pas stable à température 
ambiante et se polymérise pour former le polyalane, un solide à basse tension de vapeur. 
La formation d’un couple acide-base de Lewis avec une amine tertiaire donne un complexe 
donneur-accepteur d’électrons, relativement stable. D’une façon générale, l’intérêt 
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principal de cette famille de précurseur est leur faible température de dépôt alliée à 
l’absence de liaison directe entre l’aluminium et le carbone. Ainsi les films obtenus 
présentent des puretés parfois supérieures à celle des films obtenus par PVD. Parmi des 
divers précurseurs synthétisés sur ce principe, tels que triméthylamine alane (TMAA) et 
triéthylamine alane (TEAA), le DMEAA (CAS n°[124330-23-0]) est un des plus récemment 
employés en CVD [88]. Il combine les avantages d’être liquide à température ambiante, 
avec une pression de vapeur saturante assez élevée. Sa structure moléculaire est 
présentée dans la figure 3.2. 
 
 
Figure 3.2.Structure moléculaire du DMEAA 
 
Le DMEAA est un liquide incolore au-dessus de 5 °C, sa température de 
solidification. Il a une forte odeur d’amine, instable, il est pyrophorique et réagi 
violemment au contact de l’eau et des composés halogénés. Sa densité à 20 °C est 0,78 
g/ml. Sa pression de vapeur saturante à l’état liquide est assez élevée, décrite par 
l’équation (3.2) [89] : 
Log(Psat) = 10,7 - 3090/T       (3.2) 
avec Psat pression en Torr, T température du bulleur en Kelvin. Sa manipulation doit 
s’effectuer sous boite à gant uniquement [89]. 
Le comportement du DMEAA est étudié par plusieurs groupes ([90] et références 
incluses). Les réactions plausibles de la dissociation de DMEAA dans la phase gazeuse et en 
surface sont proposées pour expliquer les observations expérimentales [86, 91], et les 
paramètres cinétiques, comme l’ordre des réactions et l’énergie d’activation ont été 
évaluées. Selon les observations expérimentales, la vitesse de la croissance du film d’Al est 
maximale pour une température de dépôt d’environ 150 °C et décroit pour des 
températures supérieures. La phase gazeuse du DMEAA est instable à la température 
ambiante résultant de la décomposition du DMEAA en diméthyl amine (DMEA) et alane, 
comme étudiée par spectroscopie FTIR [90]. Cette dissociation est une réaction de premier 
ordre avec une énergie d’activation de 9,56 kcal/mole. La vitesse de cette décomposition 
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croit avec la température. Matsuhashi et al ont révélé l’augmentation de la pression dans 
le bulleur du DMEAA de 0,5 à 200 Torr en 500 h à la température ambiante [86]. L’alane 
est aussi connu comme instable en phase gazeuse et forme des dimères, trimères et 
d’autres polymères, surtout au-dessus de 150 °C. Dans ces conditions, il peut ne pas 
s’adsorber en surface pour donner de l’aluminium. Il en résulte une diminution de la 
vitesse de croissance des films quand la température des substrats est supérieure à 150 °C. 
Les réactions chimiques ci-après sont suggérées [90]. 
Première réaction : Réaction en phase gazeuse, qui représente la dissociation du 
DMEAA en DMEA et alane ; elle est réversible et lente sous atmosphère d’hydrogène. Dans 
ce cas, une recombinaison possible entre le DMEA et l’alane est possible. 
[(CH3)2C2H5]NAlH3 ↔ [(CH3)2C2H5] N: + AlH3  
(DMEAA)  ↔ (DMEA) + (alane) 
Deuxième réaction : Cette réaction résume la dégradation de l’alane, en donnant 
plusieurs intermédiaires (monomères, dimères, trimères ou polymères), bien que le 
mécanisme de dégradation reste inconnu. 
n AlH3 (alane)  → n(AlH3-x) + H2 +H 
L’écriture ci-dessus ne représente pas une réaction chimique précise, mais plutôt elle 
schématise la dégradation de l’alane. Ici, x varie entre 0 et 3. 
Troisième réaction : Une réaction en surface avec une formation d’intermédiaires 
et de germes d’Al et formation de liaisons entre les atomes d’azote dans le DMEA et 
l’hydrogène. La formation d’hydrogène est probablement due à la dégradation de l’alane. 
La formation d’Al est observée dans la chambre du réacteur pour des températures 
supérieures à 170 °C. 
La formation d’Al est prise en compte dans la deuxième réaction. Une formation 
directe (en phase gazeuse) d’Al à partir d’alane semble difficile vu la forte énergie 
d’activation d’élimination de l’hydrogène gazeux de l’alane gazeux, 42 kcal/mole ; il est 
plus raisonnable de supposer que l’Al se forme à partir d’un intermédiaire durant la 
décomposition de l’alane [92] : 
[(CH3)2C2H5]N: + H ↔ [(CH3)2C2H5](N)H  
La figure 3.3 illustre un schéma de la décomposition de DMEAA qui s’applique 
aussi au triméthylalane TMEA proposé par Gladfelter et Simmonds [59]. 
Ce mécanisme de la dissociation du DMEAA a été confirmé par spectrométrie de 
masse en ligne dans le réacteur qui a été utilisé pour le dépôt de nos films. La figure 3.4, 
montre l’évolution des fragments détectés pour une expérience réalisée à 220 °C après 
correction des signaux pour éliminer des artefacts dus à l’ionisation des espèces sous le 
faisceau d’électrons (voir exp3 du tableau 3.1). On y observe la seule présence des pics 
correspondant aux fragments correspondant aux trois espèces gazeuses proposées par le 
mécanisme ci-haut, à savoir l’alane (issu de la décomposition du DMEAA en phase 
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gazeuse), la diméthyléthyl amine et le di-hydrogène. L’intensité de ces fragments reste 
stable pendant la durée de l’analyse, révélant le caractère stationnaire (par opposition à 
transitoire) de cette situation. Par ailleurs, cette confirmation du mécanisme valide le 
protocole d’analyse par spectrométrie de masse en ligne réalisée pendant les expériences 
de dépôt. 
 
Figure 3.3. Mécanisme réactionnel du DMEAA selon Gladfelter et Simmonds. [59] 
 
 
Figure 3.4. Spectrométrie de masse en ligne des espèces présentes pendant la dissociation du 
DMEAA (exp3, tableau 3.1) 
Ainsi, malgré son instabilité, nous avons choisi le DMEAA comme précurseur pour 








2. Dépôt d’Al à partir de DMEAA 
Le DMEAA utilisé a été fourni par la société EPICHEM, pré-conditionné en bulleur 
en acier inoxydable. Il s’agit d’un produit pur à plus de 99,5% (adduct grade). 
L’inconvénient de l’instabilité a été géré par le maintien du produit à 3 °C; i.e. à l’état 
solide tout au long de sa présence au laboratoire, sauf pendant les expériences de dépôt 
où il a été thermostaté à 8 °C (correspondant à une valeur de Psat égale à 0,74 Torr). 
Comme pour toutes les expériences de dépôt de ce travail, la pression du réacteur a été 
fixée à 10 Torr. Il s’agit d’une pression qui réunit un certain nombre d’avantages, tels que 
l’opération dans des conditions subatmosphériques sans aller jusqu’à des valeurs trop 
basses telles que celles utilisées en microélectronique (de l’ordre de 0,1 Torr). Les 
conditions adoptées favorisent le recouvrement de surfaces complexes et sont 
technologiquement réalisables sans investissements lourds dans les équipements de vide 
(pompes, raccords, métrologie). La pression totale étant inversement proportionnelle au 
débit de précurseurs à la sortie de leur évaporateur, cette valeur permet enfin une 
alimentation relativement élevé de la zone de dépôt, en tout cas supérieure à celle qui 
aurait été obtenue avec des pressions proches de la pression atmosphérique. 
2.1 Vitesse de croissance 
Le tableau 3.1, résume les conditions opératoires et les résultats des vitesses de 
croissance sur substrat de Si, obtenues pour les expériences réalisées. Pour toutes les 
expériences le DMEAA est maintenu à 8 °C. Les expériences 1, 2, 3, 4 sont réalisées avec 
douchette, tandis que les expériences 5, 6, 7, 8 sont réalisées sans la plaque perforée de la 
douchette. La vitesse de croissance des films d’Al est calculée sur certaines positions du 
plateau chauffant (porte substrat) en divisant le gain de masse mesuré pour les substrats 
placés à ces positions par la durée du dépôt moins le temps d’incubation avant que le 
dépôt s’initie sur le substrat. Le temps d’incubation a été déterminé par observation 
visuelle de changement de couleur de la surface de Si, de gris brillant en gris claire mat. 
Pour toutes les expériences, ce temps a été estimé à 7 min. Le diagramme type Arrhenius 
de figure 3.5, illustre l’évolution du logarithme de la vitesse de croissance d’Al sur des 
substrats du silicium en fonction de l’inverse de la température du dépôt entre 160 °C et 
260 °C, avec et sans douchette. Seules les expériences correspondant à une distance de 15 
mm entre la douchette et le porte substrat qui sont représentées. Les valeurs de la vitesse 
de croissance sont des moyennes sur la totalité de la surface du porte échantillon. Les deux 
courbes proviennent de la modélisation du procédé de dépôt (voir plus loin). 
Il est important de signaler que l’objectif de ces expériences est de fournir des données de 
la vitesse de croissance d’Al pour différentes conditions utilisées dans le cadre de ce travail 
plutôt que d’étudier de manière exhaustive la cinétique de dépôt d’Al. Nous pouvons 
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observer qu’en présence de la douchette la vitesse de croissance des films d’Al croit avec 
la température du dépôt jusqu’à 200 °C; elle décroit pour des températures supérieures à 
Tableau 3.1. Vitesses de croissance des films d’Al sur Si à différentes températures du dépôt. 
Expériences Températur
e du dépôt 
(°C) 
Température 















exp1  160 25 65 15 120 161.6 
exp2  200 25 65 15 120 237.8 
exp3  220 25 65 15 120 227.2 
exp4  260 25 65 15 120 79.0 
exp5  220 25 67 15 120 544.6 
exp6  240 75 75 20 30 335.3 
exp7  260 25 25 15 120 453.5 
exp8  260 50 75 21 50 418.5 
 
200 °C. Cette tendance, observée dans les dépôts avec et sans douchette est cohérente 
avec des résultats antérieurs, reportés dans la littérature et obtenus au sein de l’équipe. 
Malgré le nombre réduit des résultats expérimentaux et en tenant compte de la faible 
étendue de la gamme des températures étudiées, il peut être observé que les domaines 
correspondant aux trois régimes (cinétique de surface, diffusion en phase gazeuse, 
phénomènes compétitifs) existent mais ne sont pas clairement distincts ; ils semblent se 
recouvrir partiellement. Par exemple, l’influence de la concentration et de la distribution 
du précurseur dans la phase gazeuse, illustrée par la présence ou non de la douchette, sur 
la vitesse de croissance est significative : La vitesse de croissance des dépôts sans 
douchette pour une température donnée est plus élevée, et la courbe semble se déplacer 
vers des plus hautes températures. 
2.2 Modélisation du procédé 
La modélisation du procédé de dépôt d’Al a été réalisée à l’Université Technique 
Nationale d’Athènes. Dans le cadre de cette collaboration, notre contribution a consisté à 
alimenter le modèle avec des données expérimentales. Dans ce qui suit, seront 
représentés succinctement les principaux résultats de ce travail théorique qui a permis de 
mieux appréhender le procédé que nous avons mis en place dans le cadre de ma thèse. 
Les études réalisées à Athènes consistent à développer un modèle de transport 
réactif de ce procédé de dépôt. Le modèle CFD (computational fluid dynamics) est 
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construit sous le logiciel de simulation PHOENICS qui couple flux, température et chimie. 
Le mécanisme de la croissance des films d’Al est basé sur des résultats de la littérature 
(réactions chimiques, l’énergie d’activation de la phase gazeuse et les réactions en surfa- 
 
 
Figure 3.5. Diagramme Arrhenius de la vitesse de croissance d’Al en fonction de l’inverse de la 
température du substrat, avec et sans douchette. Points expérimentaux et modélisation du 
procédé [66]. 
 
ce). Comme le montre le diagramme Arrhenius ci-haut, la simulation reproduit 
correctement les résultats expérimentaux de la vitesse de croissance des films. 
Le premier objectif de la modélisation du procédé a été l’étude de l’homogénéité 
d’épaisseur des films sur la surface du porte substrat et notamment en fonction de la 
position radiale (de 0 mm au centre à 29 mm en périphérie), dans des conditions 
opératoires proches de celles adoptées a priori. Pour ceci, des substrats de Si ont été posés 
à différents endroits sur le plateau chauffant. La figure 3.6, présente schématiquement 
leur position. La vitesse de croissance moyenne du film sur chaque substrat est reportée 
sur La figure 3.7 et la figure 3.8 à 200 °C et à 220 °C, respectivement, en fonction de la 
position des substrats. Dans ces expériences, la douchette est à une distance de 15 mm 
des substrats. Les résultats de la simulation de la vitesse de croissance, illustrés par les 
traits continus dans les deux figures, reproduisent de manière satisfaisante ceux 
expérimentaux. En effet, la vitesse de croissance simulée diminue en augmentant la 












































simulation reproduit, au moins qualitativement, l’augmentation de la vitesse de croissance 
aux bords du plateau chauffant. 
L’effet relatif des réactions en phase gazeuse et en surface dans la gamme de 













Figure 3.6. Position des substrats sur le plateau chauffant. Le chiffre correspond à la distance 
moyenne de centre de gravité du substrat et du centre du plateau chauffant. 
 
DMEAA, présenté dans la figure 3.9. Dans ce cas, on assume une mise en température 
progressive du DMEAA, conduisant à un équilibre thermique entre le gaz et les parois. 
Dans ce diagramme, l’abscisse est la température de dépôt, l’ordonnée de gauche est la 
consommation du DMEAA dans des réactions en phase gazeuse et celle de droite la 
consommation du DMEAA dans des réactions de surface ; i.e. dans des réactions qui 
conduisent au dépôt d’Al. Les points sont les résultats prédits par la simulation numérique 
aux conditions opératoires résumées dans le tableau 3.1 en présence de la douchette. Les 
lignes continues sont des tendances des points discrets. La consommation de DMEAA en 
réactions de phase gazeuse, croit avec la température. La dégradation de DMEAA en phase 
gazeuse est de 82,5% à 160 °C et elle atteint 97,5% à 260 °C. Des tendances similaires sont 
observées quand la douchette n’est pas utilisée. Cette large dégradation de DMEAA en 
phase gazeuse est responsable de la faible consommation de DMEAA en réaction de 
surface et de la faible vitesse de croissance d’Al au-dessus de 160°C. Même à cette 
température, seulement 5% de DMEAA est converti en Al. 
Ce travail a permis d’élucider les interactions réaction-transport en évaluant les taux de la 
décomposition du précurseur en phase gazeuse et en surface. En particulier, l’effet de la 
douchette sur les réactions dans la phase gazeuse a été mis en évidence. Les résultats 
prédits par la modélisation et les vitesses de croissances obtenues expérimentalement 
sont compatibles et ont contribué à comprendre le procédé expérimental. Ensuite, le 
modèle est utilisé pour étudier les effets des paramètres expérimentaux sur les 










contribue à la diminution de l’homogénéité radiale de la vitesse de croissance. Il en est de 
même avec l’augmentation de la pression de dépôt et avec la diminution du débit de gaz 
de dilution. Ces résultats servent comme guide pour modifier des paramètres 
expérimentaux en tenant compte des vitesses de croissance ciblées et pour améliorer 
l’uniformité de l’épaisseur des films d’Al. 
 
 
Figure 3.7. Comparaison des vitesses de croissance expérimentales et celles de la modélisation en 
fonction de la distance radiale des substrats à 200 °C [64]. 
 
 
Figure 3.8. Comparaison des vitesses de croissance expérimentales et celles de la modélisation en 
































































2.2 Microstructure des films d’Al  
Ainsi qu’il a été mentionné au début de ce chapitre, l’amélioration de la 
microstructure est un enjeu majeur dans la MOCVD d’aluminium. Les différentes solutions 
recensées dans la littérature ne s’appliquent pas forcement dans tous les contextes, souve- 
 
 
Figure 3.9. Consommation du DMEAA en réaction de surface et en réaction dans la phase gazeuse 
en pourcentage massique [64]. 
 
nt à cause de la complexité des cahiers de charge. Au-delà des protocoles classiques de 
préparation des substrats avant leur introduction dans le réacteur, deux voies ont été 
explorées dans le cadre de ce travail : le nettoyage des surfaces des substrats par plasma in 
situ et la modification des conditions opératoires, notamment la température et la 
pression de dépôt. La modification des conditions opératoires a été testée dans le cadre 
particulier de l’étude de la conformité des dépôts sur des surfaces complexes. Les résultats 
de cette étude ont fait l’objet d’une publication [93]. 
Afin de mettre en évidence l’influence éventuelle du prétraitement plasma sur les 
caractéristiques des films d’Al élaborés dans les conditions typiques de cette étude, deux 
dépôts ont été réalisés dans les mêmes conditions avec et sans prétraitement. Les 
conditions du prétraitement plasma pour l’une des expériences ont été : Pression 1,2 Torr, 
température des substrats 220 °C, puissance du plasma 40 W à 120 kHz, débit d’H2 24 
sccm, débit d’Ar 240 sccm, durée du traitement 30 min. Les conditions de dépôt pour les 
deux expériences ont été : Pression 10 Torr, température des substrats 220 °C, débit de N2 
à travers le bulleur de DMEAA 25 sccm, débit de N2 de dilution 300 sccm, température de 
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ils ont été analysés par interférométrie (Zygo MetroProTM, New View 100) et par 
microscopie à force atomique (instrument AFM 5500 – SCIENTEC) pour ce qui est de leur 
rugosité, par microscopie électronique à balayage (JEOL 7000F à émission de champ) pour 
ce qui est de leur microstructure et par micro test de rayage pour ce qui est de leur 
adhérence. 
L’épaisseur des dépôts estimée par prise de masse est de 222 nm et 667 nm pour 
les films déposés sur substrat non prétraité et prétraité, respectivement. Cette différence, 
d’un facteur 3, est suffisamment importante pour ne pas être exclusivement attribuée à 
des variations mineurs des conditions opératoires ; il est en effet probable, que la 
fonctionnalisation de la surface active les phénomènes de germination de l’Al, tant en 
densité qu’en rapidité après l’envoi du DMEAA. 
La figure 3.10, regroupe les caractéristiques des deux films déposés sur acier, sans 
(gauche) et avec (droite) prétraitement. La topologie de surface à l’échelle millimétrique, 
révélée par interférométrie, s’avère être davantage lisse dans le cas du substrat prétraité. 
En effet, sur cet échantillon, les aspérités qui sont observées dans le film déposé sur une 
surface non prétraitée (micrographie de gauche) n’existent plus. Sept et cinq mesures de 
rugosité moyenne arithmétique ont été réalisées sur la totalité des surfaces du film de 
gauche et du film de droite, respectivement ; elles ont conduit à des valeurs de 99±6 nm et 
24±2 nm. 
La réduction de la rugosité d’un facteur quatre est compatible avec les 
observations sur les cartographies ci-dessous. La microstructure des deux films à une 
échelle locale est illustrée dans les deux cartographies AFM d’aires de 20 µm x 20 µm. 
La rugosité correspondante est 62 nm et 45 nm pour les échantillons non traités et traités, 
respectivement. La différence entre les valeurs de rugosité obtenues par AFM est 
nettement plus faible que celle entre les valeurs obtenues sur des aires millimétriques. Elle 
concerne cependant un seul endroit de l’échantillon et à ce titre elle n’a pas de valeur 
statistique. Les micrographies MEB de surface des deux échantillons à deux échelles, 
différentes d’un facteur 4 (x5000 et x20000 sur les clichés originaux) montrent une 
microstructure granulaire pour le dépôt d’Al de référence, compatible quoique plus lisse, 
avec celle de la Figure 1. Pour rappel, cette dernière concerne un film obtenu à partir de 
TIBA [94], ce qui entre autres justifie le choix du DMEAA en tant que précurseur d’Al. 
L’insert montre la microstructure d’Al déposé sur substrat de Si au même grossissement 
(x5000 sur le cliché original). Celle-ci est similaire avec celle obtenue dans les mêmes 
conditions sur acier. Le prétraitement plasma conduit à une modification notable de la 
microstructure. La taille des grains et leurs surfaces perpendiculaires à la direction de la 




Figure 3.10. Surface des films d’Al déposés sur de l’acier non prétraité (gauche) et prétraité (droite) 
plasma. Du haut vers le bas : Interférométrie optique, AFM, MEB à faible et fort grossissement 




2.2 Propriétés mécaniques des films d’Al. 
Les propriétés mécaniques de deux films d’Al, déposés dans le réacteur B sur substrat Si 
dans des mêmes conditions que celles présentées précédemment ont été étudiées au 
Laboratoire de Génie de Production à l’Ecole Nationale d’Ingénieurs de Tarbes. L’épaisseur 
de celui déposé sur substrat non prétraité (code Dal14) est 800 nm ; celui du film déposé 
sur substrat prétraité (code Dal10) varie entre 700 nm et 750 nm en fonction de la position 
sur le substrat. Des essais de rayage ont été réalisés avec la tête XP d’un nanoindenteur 
MTS. Des essais de nanoindentantion ont été effectués sur le même appareil mais avec 
une tête DCM (Dynamic Contact Module) de rigidité plus faible et donc plus apte à 
déterminer les propriétés mécaniques intrinsèques des films minces. 
La figure 3.11 illustre schématiquement le protocole adopté pour la réalisation de 
ces mesures. Celles-ci ont consisté en des étapes suivantes : 
- Un premier profil est réalisé par la tête de rayage avec la charge la plus faible afin 
de déterminer la topographie de l’échantillon. 
- Après retour à la position initiale, la pointe de rayage se déplace latéralement tout 
en augmentant la charge normale. 
- Enfin, après retour à la position initiale, la pointe effectue un troisième passage 
avec la charge la plus faible afin de déterminer la topographie en fond de rayure. 
Les paramètres d’essai mis en œuvre sont : Vitesse de déplacement latéral : 10 µms-1, 
charge normale maximale imposée : 80 mN, longueur rayée : 500 µm, indenteur : pointe 
Berkovitch en configuration « arête en avant », nombre de rayures réalisées / échantillon : 
3. 
La Figure 3.12 présente les diagrammes de courbes de pénétration en fonction de 
la distance de rayage, pour le film déposé sur substrat non traité in situ (échantillon Dal14, 
haut) et pour celui déposé sur substrat traité plasma in situ (échantillon Dal10, bas).  
Trois mesures ont été réalisés pour chaque échantillon, et les résultats sont 
discriminés et visualisés sur des diagrammes correspondants par des points de différente 
couleur (bleu, rouge et vert dans la figure 3.12). 
Pour chaque échantillon, nous pouvons observer une bonne reproductibilité 
parmi les trois mesures. Le comportement mécanique des substrats revêtus sous 
sollicitation de rayage diffère en fonction de l’existence ou non du prétraitement plasma. 
En effet, pour des conditions de rayage identiques et des épaisseurs de dépôt 
comparables, la profondeur maximale atteinte est beaucoup plus importante pour le 
dépôt sans prétraitement (profondeur maximale respectivement supérieure à 1400 nm 
pour le dépôt Dal14 et voisine de 1100 nm pour le dépôt Dal10). 
De plus, les courbes de pénétration changent de pente à l’apparition des substrats 
qui sont beaucoup plus rigides et durs que les dépôts. Les courbes de pénétration relatives 
au 2ème passage (rayure) et au 3ème passage de la pointe (topographie en fond de rayure) 
diffèrent pour une profondeur égale à l’épaisseur des dépôts. Ceci apporte une autre 
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confirmation des comportements différents entre les substrats et les dépôts. On assiste à 
un retour élastique en fond de rayure lorsque l’indenteur sollicite le substrat et à une 










Figure 3.12. Courbes de la profondeur de pénétration en fonction de la distance de rayage 




Figure 3.13. Profil du sillon crée par le rayage dans la direction transvers pour les échantillons 
DAl14 (haut) et DAl10 (bas). 
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La topographie du sillon de la rayure a été déterminée pour une section 
correspondant à la charge normale 40 mN. La figure 3.13 présente ces profils pour 
l’échantillon DAl14 (haut) et le DAl10 (bas). Ces profils de section dans un plan transverse à 
la rayure confirment les profils de pénétration de la pointe après rayage dans un plan 
longitudinal à la rayure. Dans les deux cas, il semble apparaître des bourrelets en bord de 
rayure induits par la déformation plastique des films. Les revêtements sont refoulés sur les 
bords de la rayure formant ainsi les bourrelets au passage de la pointe de rayage. La 
hauteur et la largeur de ces bourrelets sont plus importantes dans le cas du dépôt DAL14. 
La morphologie des deux rayures est présentée à la figure 3.14. Les deux 
micrographies MEB de surface présentent la morphologie des rayures après les tests de 
rayage, des échantillons Dal14 à gauche et Dal10 à droite. Ces observations corroborent les 
analyses des courbes de pénétration. La largeur des rayures réalisées sur le dépôt Dal 14 
sont plus larges du fait d’un bourrelet plus important. De plus, des arrachements semblent 
apparaitre le long des rayures effectuées sur le revêtement Dal10, indiquant une ténacité 
plus élevée pour ce film. Pour les deux revêtements, les cartographies par spectrométrie à 
dispersion d’énergie X mettent en évidence la présence de silicium en fond de rayure. Il est 
cependant possible que de Al subsiste en fond de rayure puisque la technique d’analyse 
EDX donne une composition chimique sur une profondeur moyenne voisine de 1 µm. Il est 
à remarquer que les conditions d’analyse EDX n’ont pas été les mêmes pour les deux 
échantillons et par conséquent il n’est pas opportun de comparer les caractéristiques de 





Figure 3.14. Micrographie MEB de surface de rayures et cartographie EDX correspondante pour l’Al 
(rouge) et le Si (vert). Echantillons Dal14 (gauche) et Dal10 (droite). 
 
2.3 Dépôt d’Al sur substrats patternés 
Dans le régime cinétique, le contrôle de la vitesse de croissance par les réactions 
de surface confère aux procédés CVD leur utilité quand il s’agit de recouvrir des surfaces 
de géométrie complexe. Il paraît donc intéressant d’étudier la conformité que confère le 
procédé MOCVD présenté ci-haut aux revêtements d’Al déposés sur des telles surfaces. 
Pour cette étude, nous avons utilisé des substrats patternés, conçus et élaborés dans le 
cadre du GdR N° 3184 « Surfaces de Géométrie Complexe » (SurGeCo, 2008-2011). 
Les substrats micro-patternés de Si sont conçus et fabriqués par l’Institut 
d’Electronique, Microélectronique et Nanotechnologies (IEMN), Lille. Ils sont obtenus par 
gravure au plasma et lithographie électronique avec un masque de SiO2. Les motifs sont 
transférés sur un wafer de Si avec trois profondeurs de gravure 0,6 µm, 1 µm and 1,3 µm. 
Le clivage de chaque wafer fournit 20 échantillons de 10x10 mm2 contenant 80 motifs de 
formes et de dimensions latérales variables le long de la surface de substrat. Les motifs 
sont des tranches de largeur allant de 0,5 µm à 10 µm, des trous et des blocs de forme 
circulaire et rectangulaire avec des dimensions allant de 0,5 µm à 3 µm. La distance entre 
chaque motif varie de 0,5 µm à 10 µm dans le but d’étudier l’effet possible de la 
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périodicité sur les caractéristiques du film. Les formes et les dimensions des motifs sont 
variés dans la totalité des gammes accessibles avec les deux procédés de fabrication des 
masques. Les blocs et les trous ne sont pas strictement alignés afin de pouvoir 
statistiquement accéder à une section transverse quand l’échantillon est clivé. La variété 
des motifs sur chaque substrat permet d’étudier pour une seule expérience, l’uniformité et 
la microstructure du film dans des tranchées de cinq rapports d’aspect entre 0,13 et 2,6 et 
sur cinq types de motifs. La Figure 3.15, représente deux micrographies MEB-FEG d’un tel 
substrat micro-patterné. Des domaines contenant des blocks circulaires avec des densités 
différentes sont présentés dans la vue de dessus et des tranchées de profondeur 1 µm et 
de largeur 1,5 µm, séparées par des parois de 0,5 µm sont visibles dans la section 
transverse (micrographie du bas). 
 
Figure 3.15. Images MEB-FEG d’un substrat Si micro-patterné. Vue de dessus de blocks circulaires 
(haut) et section transverse de tranchées (bas). 
 
Des tels substrats permettent de mettre à la disposition de la communauté 
scientifique des architectures communes. Il est possible ainsi de comparer par exemple les 
particularités et les caractéristiques d’un même type de film, déposé par différentes 
techniques. De par l’évolution des dimensions des motifs le long du substrat, ils 
permettent de suivre l’évolution des caractéristiques de films en fonction de la topologie 
de la surface. Ces deux analyses ont été réalisées dans notre publication [93] où nous 
avons comparé des films d’Al élaborés par pulvérisation laser pulsée, par pulvérisation 
magnétron et par MOCVD. Notre objectif n’a pas été le dépôt d’Al parfaitement conforme ; 
à la place il a été décidé de s’appuyer sur les conditions de dépôt d’Al qui sont 
représentatives de celles adoptées dans cette étude globale et de faire varier certaines 
entre elles dans une gamme modérée pour illustrer leur influence tant sur la 






2.5.1 Mode opératoire 
Les substrats de Si plats et patternés sont décapés pendant une minute dans une 
solution acide avec des fraction volumiques (HF:H2O / 1:10), puis les substrats rincés avec 
de l’eau désionisée, séchés à l’argon et puis pesés avant de les introduire directement dans 
le réacteur. Leur position sur le porte substrat est indiquée schématiquement dans la 








Figure 3.16. Type et positions des substrats, deux substrats en silicium de référence (à 15 mm et 24 
mm et le substrat patterné à 18 mm de centre de porte substrat pour les caractérisations MEB. 
 
Pour toutes les expériences, le DMEAA est maintenu à 8 °C, le débit d’Azote à 
travers le bulleur de DMEAA est de 25 sccm et le débit d’azote de dilution est de 300 sccm. 
Dans le tableau 3.2, on résume les conditions opératoires des quatre expériences réalisées 
avec des substrats patternés. Les conditions patSi-01 sont celles typiquement adoptées 
pour le dépôt d’Al par la suite de nos travaux et servent de référentiel. Celles des autres 
échantillons s’en écartent, visant l’amélioration de la microstructure et/ou de la 
conformité des films. 
Seul le domaine des tranchées des substrats patternés a été exploité. La figure 
3.17 illustre schématiquement le motif des films d’Al déposés sur la surface, dans le fond 
et sur les parois d’une tranchée. Les positions où l’épaisseur Tx du film (respectivement Tt, 
Tb, and Ts) est mesurée sont indiquées. La conformité des films au fond (Cb) et sur les 
parois (Cs) peut être définie suivant l’équation (3.3) adaptée à partir des références [94, 
95] 





Tableau 3.2. Conditions opératoires du dépôt sur substrats patternés 
 
Le coefficient Cc, qui illustre la conformité du dépôt aux coins en bas des parois 
n’est pas considéré dans cette étude. Ces coefficients permettent la qualification de 
l’uniformité des films en prenant comme référence l’épaisseur au sommet, Tt. L’équation 
(3.3) est une autre façon de quantifier la notion de la conformité d’épaisseur [96]. 
indépendamment de sa valeur absolue. Dans le but d’étudier en détails l’uniformité des 
films, Krumdieck et col. ont proposé une analyse statistique de l’épaisseur des films sur un 
motif simple [97]. 
Alternativement, nous avons choisi d’étudier l’épaisseur des films à des endroits 
définis du motif (fond et parois des tranchées) pour de nombreux rapports d’aspect 
disponibles sur le substrat modèle. Dans une approche balistique, Cb fournit des 
informations sur la capacité des molécules d’entrer dans la tranchée et de couvrir le fond ; 
Cs est relié à la direction du flux des molécules. Ces paramètres seront étudiés en fonction 
du facteur de forme des tranchées. 
 
 
Figure 3.17. Schéma du principe de calcul de la conformité des revêtements 
 
2.5.2 Résultats 
La microstructure a été étudiée sur le substrat plan, positionné à 21 mm du centre 
du plateau figure 3.16; elle est quantifiée par les valeurs de la rugosité arithmétique Ra et 
géométrique Rz, et par la taille des cristallites. La figure 3.18 résume les valeurs de Ra et Rz 
de la surface des films, ainsi que leur taille des cristallites et leur épaisseur mesurée sur la 
surface extérieure (Tt). Ra du film patSi-01 est égal à 20 nm, ce qui est une valeur 
Echantillon P (Torr) Température du dépôt (°C) temps de dépôt (min) 
patSi-01 10 220 25 











comparable à celle rapportée à la référence [60]. Cependant, Rz est égal à 0,67 µm, cette 
valeur étant bien plus élevée que celle de Ra. 
 
 
Figure 3.18. Epaisseur (Tt), rugosité de surface (Ra, Rz) et taille des cristallites pour les films d’Al 
élaborés dans les quatre conditions de dépôt présentées dans le Tableau 3.2. 
 
Les deux sections transverses des micrographies MEB dans la figure 3.19, sont 
caractéristiques des échantillons élaborés dans les conditions standards, (expérience patSi-
01, 220 °C et 10 Torr) et à basse température et faible concentration de DMEAA 
(expérience patSi-05, 160 °C et 70 Torr). Le film patSi-01 présente une structure 
désordonnée avec la croissance de grains larges et indépendants qui ne forment pas un 
film compact. Ceci est en accord avec la valeur élevée de Rz pour cet échantillon. Cette 
morphologie a été également observée pour des films d’Al déposés sur substrats d’Al et de 
SiC [98] ; elle est caractéristique des tendances mentionnées concernant la compétition 
entre la germination et la croissance des films d’Al élaborés par CVD. La réduction de la 
température de dépôt (échantillon patSi-02 est censée augmenter la sursaturation de la 
phase gazeuse et par conséquent la force motrice pour la germination [99]. 
Cette tendance devrait conduire à une surface plus lisse, tout en maintenant une 
vitesse de croissance élevée, suivant le diagramme Arrhenius du procédé figure 3.5, Les 
films obtenus sont de la même épaisseur et leur rugosité sont similaires. Il est conclu que 
la variation de la température n’a pas été suffisante pour permettre cette tendance de 
s’exprimer. Une réduction plus forte de la température n’a pas été envisagée car elle 















Figure 3.19. Micrographies MEB-FEG section transverse de films d’Al dans des conditions standard 
avec un prétraitement plasma dans les deux expériences (patSi-01, gauche) et dans des conditions 
de l’expérience patSi-05 (droite). 
 
Une deuxième façon pour améliorer la morphologie des films a été la réduction de 
la concentration du précurseur dans le gaz réactif, avec comme objectif de réduire la 
vitesse de croissance et par conséquent la taille des grains d’Al. La diminution de la 
concentration du précurseur a été atteinte en diminuant le flux du précurseur à travers 
l’augmentation de la pression de travail Ptot [93]. Les expériences patSi-04 et patSi-05 ont 
été réalisées à 40 Torr et à 70 Torr, respectivement. Cependant, la diminution de la 
concentration du précurseur diminue la sursaturation, et par conséquent la force motrice 
pour la germination d’Al sur la surface du substrat. Pour cette raison les deux expériences 
ont été initiées à la pression standard 10 torr dans ce présent travail pour une courte 
période (4 min) puis la pression est ramenée à la pression visée le reste de temps des 
expériences. Les valeurs obtenues pour Ra et Rz des deux échantillons sont quatre et deux 
fois plus petites respectivement, comparés aux autres expériences précédentes (voir figure 
3.18). Une tendance similaire prévaut pour la taille des cristallites, qui est réduite de 270 
nm dans les échantillons patSi-01 et patSi-02 à 150 nm dans les échantillons patSi-04 et 
patSi-05. Cette décroissance simultanée de la rugosité et de la taille des cristallites 
confirme la corrélation de ces tendances avec la croissance de la pression de travail. 
L’observation des micrographies de la figure 3.19, révèle que le film patSi-05 
présente une surface relativement lisse avec une continuité du film qui n’existe pas dans 
l’échantillon de référence patSi-01. Ceci est en accord avec les valeurs réduites de la 
rugosité pour cet échantillon. Il est intéressant de noter que le gain de masse des 
échantillons patSi-01 patSi-05 est comparable (50 µg et 40 µg, respectivement) tandis que 
l’épaisseur du film patSi-05 est trois fois plus faible que celle du film patSi-01 (0,6 µm et 0,2 
µm, respectivement). Malgré son épaisseur fortement réduite, le film patSi-05 est continu, 
à cause de la présence d’une sous-couche continue au voisinage du substrat. Ce résultat 
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est démontré dans la référence [98], pour la MOCVD d’Al dans des conditions similaires, en 
diminuant le temps de dépôt. Dans ces travaux, tous les échantillons présentaient une 
souscouche continue avec une épaisseur similaire. Cette comparaison indique que les films 
élaborés en utilisant un protocole à deux étapes impliquant une pression élevée sont 
moins poreux ; elle est compatible avec leur rugosité réduite. 
A titre de comparaison, la figure 3.20, présente deux sections transverses de films 
d’Al déposés sur substrats patternés par pulvérisation magnétron (gauche) et dépôt laser 
pulsé [93]. Les conditions d’élaboration de ces échantillons sont fournies dans notre 
référence [93]. Ces micrographies sont à comparer avec celle de l’échantillon patSi-05 
(figure 3.19). Les films MOCVD sont rugueux, poreux et sont composés de cristallites de 
taille importante. Ceux obtenus par pulvérisation magnétron sont formés de colonnes plus 
ou moins denses, en fonction de leur localisation (sommet, fond ou parois) ; des films très 
denses sont obtenus par PLD. Les différences mises en évidence entre les films MOCVD et 
PVD sont liées directement aux mécanismes de leur croissance. Dans la MOCVD, la 
structure des films dépend du résultat de la compétition entre une séquence d’étapes 
élémentaires (adsorption du précurseur, réaction, diffusion, germination et croissance). 
Dans le cas présent, la croissance d’Al est contrôlée par un mécanisme impliquant 
l’adsorption du DMEAA sur la surface à travers la mise en place de liaisons hydrogène de la 
partie alane suivie par la dissociation et la désorption de l’amine, formation de H2 sur la 
surface et désorption, en laissant des adatomes d’Al disponibles pour la germination et la 
croissance [93]. 
Dans le cas des méthodes PVD, la croissance est pilotée par un mécanisme de 
condensation qui est thermodynamiquement favorable. La structure du film dépend 
essentiellement de la diffusion des atomes en surface, dont l’efficacité dépend à son tour 
de l’énergie disponible (substrat chauffé, énergie libérée par les atomes qui arrivent ou par 
des particules de plasma énergétiques qui interagissent avec la surface etc.) 
 
  
Figure 3.20. Deux sections transverses de films d’Al déposés sur substrats patternés par 





La microstructure rugueuse des films patSi-01 et patSi-02 n’a pas permis la 
détermination non ambiguë des Cb et Cs. La figure 3.21, présente l’évolution de Cb et Cs en 
fonction du rapport d’aspect des tranchées pour les deux échantillons avec la morphologie 
améliorée ; i.e. patSi-04 et patSi-05. Dans l’échantillon patSi-04 les valeurs de Cb et Cs sont 
respectivement 97 % et 95 % pour des faibles rapports d’aspect ; elles diminuent 
graduellement à 81 % et 65 %, respectivement, pour un rapport d’aspect égal à 0,75. Dans 
l’échantillon patSi-05 les valeurs de Cb et Cs sont 99 % et 95 %, respectivement pour des 
faibles rapports d’aspect ; i.e. similaires à celles de l’échantillon patSi-04. Cependant, dans 
ces conditions, la conformité est mieux maintenue pour des rapports d’aspect plus élevés, 
puisque pour des rapports d’aspect de 1, Cb et Cs restent plus élevés que 95 %. Malgré la 
morphologie améliorée des échantillons patSi-04 et patSi-05, ces valeurs doivent être 
considérées comme une tendance forte plutôt que comme un résultat quantitatif. 
Néanmoins, elles permettent de conclure que le procédé à deux étapes incluant 
l’augmentation de la pression a un effet bénéfique sur la conformité, en plus de 
l’amélioration de la microstructure des films. 
La figure 3.22, regroupe des valeurs de Cb et de Cs pour des échantillons PCref 
(MS), patSi-05 (MOCVD) et l’échantillon PLD. La figure 3.22 montre une variation de la 
conformité remarquable en fonction du facteur d’aspect seulement pour les films MS. Par 
exemple, le Cb varie de 27 % à 99 % quand le facteur d’aspect change de 2 à 0,1. Les 
facteurs de conformité pour tous les rapports d’aspect favorables ne dépassent pas les 50 
%. Ce comportement indique le flux d’atomes entrant est anisotropique avec la direction 
perpendiculaire au substrat et la caractéristique de la trajectoire de distribution des 
distances des motifs du substrat patterné. L’anisotropie est attendu puisque la faible 
pression de travail prévoit une dispersion des atomes éjectés ainsi ceux de flux 
directionnel. A vrai dire, un flux parfaitement perpendiculaire à la surface des paternés 
permet de déposer des films de morphologie identiques indépendamment de facteur 
d’aspect, avec les mêmes épaisseurs aux fonds et aux sommets des tranchés et un dépôt 
limité aux murs des tranchés. Ce qui est typiquement obtenu pour des films déposés par 
PLD : Cb est aux voisinages de 100 % indépendamment de facteur d’aspect, et le Cs est très 
faible (inférieur à 35 %). Comparé aux films obtenus par MS, il est montré que la trajectoire 
de flux des atomes est assez resserrée. La figure 10 révèle que la conformité des films d’Al 
est meilleur (aux fonds et aux bords des tranchés) pour les films obtenus par MOCVD. Ce 
qui est le résultat des mécanismes de croissance limitée par les réactions de surface dans 






Figure 3.21. Evolution  de la conformité aux fonds et aux bords des films d’Al, pour les substrats 
patSi-04 et patSi-05 en fonction du rapport d’aspect dans les tranchés. 
 
 
Figure 3.22. Evolution  de Cb et Cs en fonction du rapport d’aspect pour les films d’Al déposés par 































La MOCVD d’Al à partir de DMEAA a été étudiée dans une perspective 
d’élaboration de revêtements multimétalliques à base d’aluminium. Ce procédé est connu 
dans la littérature ; il a été par ailleurs étudié par le passé au sein de l’équipe SURF. 
L’originalité de notre approche a été fondée sur l’analyse de la cinétique du dépôt, sur les 
moyens mis en œuvre pour améliorer sa microstructure et sur la mise en œuvre du 
procédé pour déposer des films sur des surfaces de géométrie complexe.  
La démarche a été initiée dans le chapitre précédent avec la conception et la 
réalisation du réacteur de dépôt. Elle est poursuivie ici par la maitrise de la vitesse de 
croissance de l’Al dans la fenêtre paramétrique pressentie pour des codépôts ou des 
dépôts séquentiels, ainsi que de son évolution radialement sur la surface du plateau 
chauffant du réacteur. L’objectif n’a pas été de constituer de nouveau le diagramme 
Arrhenius du procédé de dépôt. Les expériences de dépôt ciblées ont plutôt permis à 
l’équipe du Pr. Boudouvis d’élaborer un cadre de calculs pour l’analyse de ce procédé en 
considérant des phénomènes de transport complexes dans le réacteur B, tant au niveau de 
la douchette qu’à celui de la surface des substrats. Au préalable, des analyses sommaires 
de la phase gazeuse par spectrométrie de masse ont permis de confirmer le mécanisme de 
dissociation du précurseur proposé dans la littérature et reporté dans la figure 3.3. Le 
modèle élaboré reproduit correctement le profil d’épaisseurs mesuré expérimentalement 
dans la direction radiale du suscepteur. Il démontre que seule une petite partie du 
précurseur est utile pour la réaction de dépôt, plus que 90 % de celui-ci étant consommé 
dans des réactions parasites dans la phase gazeuse. 
La microstructure des films d’Al obtenus à partir de DMEAA a été une, parmi les 
nombreuses raisons (pureté des films, température de dépôt…) du choix de ce précurseur. 
Quoique relativement lisses par rapport à ceux obtenus à partir d’autres composés, 
notamment à partir de TIBA, les films ne sont toujours pas satisfaisants s’ils sont élaborés 
sans intervenir sur les mécanismes physicochimiques qui contrôlent la croissance sur la 
surface des échantillons. Cette question a été traitée par le passé, par exemple en assistant 
la croissance par des surfactants. Une approche complémentaire, fondée sur le nettoyage 
de la surface des substrats par prétraitement plasma a été adoptée dans le présent travail 
pour affiner la microstructure et en même temps pour améliorer la ténacité des films, 
notamment leur adhérence sur le substrat. Il est montré que la rugosité des films déposés 
sur substrats d’acier prétraités est quatre fois inférieure par rapport à celle sur substrats 
non prétraités. Le comportement mécanique des substrats revêtus sous sollicitation de 
rayage diffère également en fonction de l’existence ou non du prétraitement plasma : la 
profondeur maximale atteinte et la hauteur et la largeur des bourrelets de rayage sont 
moins importantes pour le dépôt avec prétraitement du substrat, indiquant une meilleure 
compacité et ténacité de ces films. Ce comportement est confirmé par la présence des 
arrachements le long des rayures effectuées sur ces films. 
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En se référant à des conditions de dépôt standard pour cette étude (température 
et pression de dépôt 220 °C et 10 torr, respectivement) la microstructure des films d’Al 
déposés par DMEAA sur substrats patternés est améliorée en diminuant la concentration 
du précurseur par l’augmentation de la pression de travail à 70 torr tout en maintenant 
une sursaturation de la phase gazeuse élevée aux premières étapes de dépôt. 
L’amélioration concerne tant la diminution des valeurs des rugosités Ra et Rz que la 
diminution de la taille des cristallites du film. L’évolution de ces paramètres conduit à la 
diminution de la porosité des films, illustrée par une épaisseur réduite tout en maintenant 
comparables les valeurs de masse du film par unité de surface. Comparés aux films d’Al 
élaborés par pulvérisation magnétron et par dépôt laser pulsé, ceux obtenus par MOCVD 
sont rugueux et sont composés de cristallites de taille importante. Ceux obtenus par 
pulvérisation magnétron sont formés de colonnes plus ou moins denses, en fonction de 
leur localisation (sommet, fond ou parois) ; des films très denses sont obtenus par PLD. La 
conformité des films élaborés par MOCVD est par contre bien plus élevée que celle des 
films obtenus par les techniques physiques, très directionnelles. Les différences mises en 
évidence entre les films MOCVD et PVD, concernant la microstructure ou la conformité du 
dépôt sur des surfaces complexes, sont attribuées aux mécanismes de croissance qui 
régissent chaque procédé. Il est à rappeler que des conditions de dépôt usuelles ont été 
appliquées pour chaque procédé, plutôt que des criblages systématiques des paramètres 
opératoires dans le but d’optimiser microstructure et conformité. Les résultats obtenus 
permettent d’anticiper de dépôts conformes par MOCVD dans des conditions optimisées 
(visant la diminution de la rugosité et l’augmentation de la densité). Ils démontrent 
également que l’élaboration de films avec des propriétés prédéfinies peut être envisagée à 
l’aide de la sélection au cas par cas de la technique la plus appropriée et en ajustant 
finement le protocole de dépôt. 
Les résultats obtenus dans ce chapitre ont également confirmé que la famille des 
hydrures (ici d’aluminium, mais ces conclusions sont également valables pour ceux du 
galium par exemple) est importante pour l’élaboration d’une variété de matériaux. 
L’utilisation de ces hydrures en tant que précurseurs dans des procédés MOCVD a permis 
de diminuer la température d’élaboration et le niveau d’impuretés. Néanmoins, la fragilité 
thermique de la liaison métal-hydrure peut rendre problématique le stockage de ces 
composés dans le long terme. Leur sensibilité extrême à l’oxygène et à l’humidité peut 
également rendre problématique la manipulation de grandes quantités de ces composés. Il 
y a ainsi un compromis à trouver avant que ces précurseurs deviennent économiquement 
viables. Des efforts de recherche doivent être réalisés pour assurer que cette famille de 
précurseurs devienne dans l’avenir effectivement importante dans le domaine de la 




















L’objectif du présent chapitre est le dépôt de Cu à partir de [Cu(AMD)]2, un 
précurseur métalorganique exempt d’oxygène et d’halogènes. Il s’agit d’une condition 
exigée par un cahier de charges concernant le codépôt d’alliages à base d’Al pour éviter 
toute contamination en ces hétéroéléments due à l’oxophilicité d’Al. Le dépôt de Cu à partir 
de tels précurseurs métalorganiques comme par exemple ceux contenant de ligands 
phosphines a déjà été exploité par l’équipe SURF. Ce qui est visé dans cette partie c’est 
l’étude d’un procédé, inspiré des résultats rapportés dans la littérature sur les dépôts ALD 
de Cu à partir de [Cu(AMD)]2, de co-depôt ou de dépôt séquentiel Al-Cu.  
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La combinaison de faible résistivité électrique, de forte conductivité thermique et 
de forte résistance à l’électro-migration du cuivre, sa ductilité et ses propriétés anti 
germination, ont rendu les films de Cu et de ses alliages des bons candidats pour de 
nombreuses applications. La performance de ces films est subordonnée à la taille des 
grains, à leur orientation cristallographique et leur pureté, associées à une bonne 
adhérence sur les substrats. En particulier, les films de composés d’intermétalliques Al-Cu 
présentent des propriétés attractives dans la réalisation des interconnexions dans les 
circuits intégrés [100, 101] ou des films protecteurs résistant à la corrosion [102]. En outre, 
certains composés Al-Cu (Al3Cu4, Al4Cu9) sont des phases approximantes des 
quasicristaux[103] comme c’est discuté dans les chapitres 1 et 6. 
Dans le cas des films d’alliages Al-Cu, les deux métaux présentent des propriétés 
physicochimiques différentes qui imposent de leur choisir des précurseurs appropriés. Il 
s’agit par exemple de sélectionner de précurseurs des deux éléments exempts d’oxygène 
et d’halogènes dans leurs ligands afin d’éviter la formation d’oxydes et de chlorures etc. 
d’aluminium. Egalement, il est nécessaire de sélectionner de précurseurs compatibles, tant 
en phase gazeuse qu’en chimie des surfaces et qui permettent le dépôt des deux métaux 
dans des conditions similaires. 
En fonction de leur comportement chimique, les précurseurs métalorganiques de 
cuivre peuvent être divisés en deux catégories : les complexes de cuivre(I) et ceux de 
cuivre (II). Ceux de cuivre(II), spécialement les dérivés β-dicétones, sont les plus répandus 
[104, 105]. Le représentant le plus commun de cette famille est le bis 
hexafluoroacetylacetonate adduct Cu(hfa)2, qui produit de films de cuivre pur dans la 
gamme de températures 250 °C – 380 °C [106, 107]. Les complexes de cuivre(I), de formule 
générale (X)Cu(I)Ln, où L est une base de Lewis et n=1,2, sont assez volatiles pour être 
utilisés par vaporisation ou sublimation dans des procédés MOCVD. Le ligand X est 
principalement une β-dicétone, mais peut également être un alcoxyde ou un 
cyclopentadienyl, la base de Lewis L étant souvent une phosphine ou une oléfine [108]. Si 
l’objectif du procédé CVD est de produire des films de cuivre pur, les dérivés bien connus 
β-dicétones sont des précurseurs appropriés, puisque leurs comportements thermiques et 
en phase vapeur sont bien documentés [105, 108-111]. Néanmoins, si l’objectif principal 
est d’élaborer des phases complexes exemptes d’oxygène, qui impliquent des co-réactions 
ou des codépôts avec des réactifs oxophiles, il est clair que l’utilisation de β-dicétones ou 
d’alcoxydes est à éviter. 
La plupart des précurseurs permettant de déposer du Cu contiennent de 
l’oxygène et/ou des halogènes dans leurs ligands [112, 113] ou requirent de l’oxygène d’un 
co-réactant dans le procédé de dépôt de Cu [114, 115]. Les halogénures de cuivre, tels que 
le chlorure de cuivre(I), Cu3Cl3, peuvent être réduits avec de l’hydrogène moléculaire [116]. 
Mais leurs températures de dépôt élevées (autour de 400 °C) conduisent à des films de 
cuivre discontinus. De plus, l’acide hydrochlorique, sous-produit du procédé de dépôt, 
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peut attaquer les substrats et corroder l’équipement. Les deux précurseurs les plus 
rependus car largement utilisés dans l’industrie microélectronique, (hfac)Cu(MHY) 
(Gigacopper®) et (hfac)Cu(VTMS) (Cupraselect®), contiennent de l’oxygène dans leurs 
ligands [117]. Parmi les quelques précurseurs de Cu exempts d’oxygène et d’halogènes, le 
Cu(I) cyclopentadienyl phosphine (CpCuPEt3) est utilisé en CVD [118, 119]. Le dépôt de Cu 
à partir de CpCuPEt3 a été étudié au sein de l’équipe SURF dans l’objectif d’un co-dépôt 
avec Al. Cette étude a conclu qu’il est un monomère dans la phase gazeuse et présente 
une faible stabilité de vaporisation au-dessus de 70 °C. Sa pression de vapeur saturante à 
60 °C a été estimée à 0,2 Torr. Cette valeur est insuffisante pour assurer le transport du 
précurseur dans des procédés MOCVD. Ceci est illustré par le diagramme Arrhenius du 
dépôt de Cu où, dès 158 °C; i.e. à des températures suffisamment faibles pour que le 
procédé de dépôt soit régi par la cinétique des réactions de surface, une augmentation de 
la concentration du précurseur dans la phase gazeuse conduit à l’augmentation de la 
vitesse de croissance. Les films obtenus à partir du CpCuPEt3 sont purs et sont nodulaires 
avec morphologie discontinue, caractéristique de croissance de type Wolmer-Weber 
comme illustré dans la figure 4.1, pour un dépôt réalisé à 10 Torr et 220 °C. 
En conclusion, si ces précurseurs présentent a priori une compatibilité avec le 




Figure 4.1. Micrographie MEB de surface d’un film de Cu déposé sur substrat de Si à partir de 
CpCuPEt3 à 10 Torr et 220 °C (Prud’Homme et col, à publier). 
 
Alternativement, un autre composé exempt d’oxygène a été étudié avec succès 
en tant que précurseur de Cu dans un procédé de dépôt par couche atomique (Atomic 
Layer Deposition, ALD) [120-122]. Ce précurseur est le Cu(I)N,N’-diisopropylacetamidinate, 
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[Cu(AMD)]2 où AMD=CH(CH3)2NC(CH3)NCH(CH3)2. Les auteurs clament que des précurseurs 
de cette famille présentent une volatilité et une stabilité thermique élevées, cette dernière 
ayant été testée avec la source de vapeurs du précurseur maintenue en dessous de 120 °C. 
Leur réactivité avec de l’hydrogène moléculaire est également élevée et auto-limitée, leur 
permettant de déposer des métaux purs ou, en présence de vapeurs d’eau des oxydes 
métalliques. La figure 4.2 présente des courbes thermogravométriques de perte de masse 
déterminées par Lim et col. pour des composés acetamidinates de fer, de cobalt, de cuivre 
et de lanthane, mesurées à pression atmosphérique sous flux d’azote [121]. Il s’avère que 
pour tous les composés, la vaporisation a lieu proprement, en une seule étape et avec une 
faible masse résiduelle. Ce comportement est particulièrement marqué pour l’amidinate 
de cuivre, désigné dans ce qui suit comme [Cu(AMD)]2, et dont le résidu ne dépasse pas 1 
% en masse. Les auteurs concluent que le [Cu(AMD)]2 est thermiquement stable pendant 
la vaporisation à 1 atm et à des températures supérieures à 200-250 °C pendant quelques 
minutes, voire 300 °C pendant une seconde. 
 
 
Figure 4.2. Courbes thermogravométriques de perte de masse pour des composes 
acetamidinates de fer, de cobalt, de cuivre et de lanthane, mesurées à pression atmosphérique 
sous flux d’azote [121]. 
 
La volatilité relativement élevée de [Cu(AMD)]2 est obtenue parce que les régions 
externes de la molécule sont essentiellement composées d’hydrocarbures, conduisant à 
des faibles interactions entre les molécules. La volatilité est également favorisée par la 
faible nucléarité de la structure (dimérique), imposée par les ligands volumineux. Cette 
absence d’oligomérisation lui permet également d’être convenablement sublimé à partir 
de l’état solide. Un autre avantage du [Cu(AMD)]2, qui n’a pas été exploité dans cette 
étude, est sa solubilité importante dans des solvants hydrocarbures (e.g. octane), 
permettant ainsi d’envisager leur transport dans la zone de dépôt par injection liquide 
directe (direct liquid injection, DLI). L’effet chélateur des ligands amidinates du précurseur 
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contribue fortement à sa stabilité thermique. Malgré cette stabilité élevée, le précurseur 
[Cu(AMD)]2 est fortement réactif [121]. 
Fondés sur ces informations, nous avons testé le composé moléculaire [Cu(AMD)]2 
en tant que précurseur de Cu dans un procédé MOCVD. Cette étude n’a jamais été menée 
par le passé. Elle est justifiée a priori par l’existence de composés moléculaires de fer de la 
même famille. Comme il a été discuté dans l’introduction, si les deux procédés de dépôt de 
Cu (ce chapitre) et de Fe (chapitre 5) sont validés, le procédé de codépôt Al-Cu-Fe sera 
simplifié par la mise en œuvre de précurseurs de la même famille. 
Dans ce qui suit, le composé [Cu(AMD)]2 sera d’abord décrit. Sa loi de tension des 
vapeurs en fonction de la température de sublimation sera déterminée et son mode de 
décomposition thermique en phase gazeuse sera étudié par spectrométrie de masse. La 
mise en œuvre du procédé de dépôt fournira des données sur le temps d’incubation avant 
le début du dépôt et sur la vitesse de croissance des films de Cu. Enfin, leur morphologie 
sera illustrée en fonction de la température de dépôt et leur microstructure sera étudiée 
indirectement par test de rayage et par mesure des propriétés électriques des films. 
1. Le composé Cu(I)N,N’-diisopropylacetamidinate 
1.1 Structure moléculaire 
Le [Cu(AMD)]2 ou C16H34Cu2N4 de poids moléculaire de 409,56 g.mol
-1 a été 
synthétisé et fourni par NanoMePs (www.nanomeps.fr), puis purifié en sublimation sous 
vide avant son utilisation. Son numéro CAS est 635680-64-7. Selon sa fiche de sécurité il 
est classé non dangereux, mais il émet des fumées toxiques durant un incendie. Pendant 
sa manipulation il faut éviter toute inhalation, tout contact avec les yeux, la peau et les 
vêtements. Il doit être conservé dans un récipient bien fermé, et doit être emballé sous gaz 
inerte ; il est sensible à l’air et la lumière selon la fiche de sécurité fournis par Naomep’s. La 
figure 4.3 présente la structure moléculaire du composé qui met en valeur sa forme 
dimère. 
 
Figure 4.3. Schéma de la molécule [Cu(AMD)]2, AMD = CH(CH3)2NC(CH3)NCH(CH3)2 
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1.2 Pression des vapeurs du composé 
Des mesures préliminaires de pression de vapeurs saturante du [Cu(AMD)]2 ont 
été réalisées par la technique statique qui fournit directement la pression de vapeur sans 
correction supplémentaire [123]. Les mesures ont été réalisées dans un dispositif conçu et 
réalisé au laboratoire ; il est présenté en détail dans le Chapitre 2. Chaque point 
expérimental correspondant à la valeur de la pression saturante pour une température 
donnée est obtenu de la manière suivante : le produit est placé dans la chambre de 
sublimation, le vide est établi et la température est fixée à la valeur ciblée. L’évolution de 
la pression en fonction du temps de maintien est enregistrée dès que la température est 
stabilisée. Dans le cas d’un comportement régi exclusivement par le phénomène de 
sublimation, la pression augmente avec la durée du maintien dans un premier temps, pour 
se stabiliser en suite, formant ainsi un plateau dont l’extrapolation à l’axe des ordonnées 
fournit la valeur de la pression des vapeurs saturante du composé à la température de 
mesure.  
Ce comportement est par exemple illustré par le diagramme de gauche dans la 
figure 4.4 concernant le composé Re2(CO)10 [123]. On peut observer qu’à 108 °C, après une 
période de mise à l’équilibre, la pression reste inchangée sur plus de 12 heures de mesure. 
Ceci indique que le complexe est stable à cette température. Sa tension de vapeur est celle 
correspondant au régime stabilisé, à savoir 77 Pa (0,58 Torr). Le comportement du 
[Cu(AMD)]2 dans ces conditions d’analyse est présentée dans le diagramme de droite de la 
figure 4.4 pour une température de 45 °C. Comme pour Re2(CO)10, nous observons une 
croissance classique de la pression jusqu’à la saturation, définie par un plateau à 0,1 Torr 
après 30 min de maintien. Cependant, après 130 min une augmentation continue de la 
pression a lieu pour atteindre 1 Torr après 1000 min. Cette augmentation ne peut pas être 
attribuée à une fuite de l’instrument, puisque son taux de fuite intrinsèque est de 10-8 
Torr*l/s, ce qui conduit à une croissance de la pression de l’ordre de 2-3 mTorr pour la 
même durée. Le même phénomène est observé pour des températures de sublimation 
comprises entre 40 et 100 °C. Une explication possible de ce phénomène est la 
décomposition catalytique du composé sur les parois métalliques (acier inoxydable) de la 
chambre [123]. Ce comportement des composés amidinates de Cu a été observé par Ma et 
col. sur des surfaces de Ni dans des conditions de vide poussé (expériences de 
thermodésorption) [124]. Les auteurs mentionnent que le dosage de ces composés sur des 
surfaces maintenues à 27 °C et au-dessus, conduit directement à la formation de Cu 
métallique. Dans ces conditions, l’adsorption du composé n’est plus moléculaire, mais elle 
devient dissociative. 
La figure 4.5 présente l’évolution du logarithme de la pression [Ln(P)] du 
[Cu(AMD)]2 en fonction de l’inverse de la température en Kelvin (1/T). Nous pouvons 
remarquer que d’une part cette évolution n’est pas linéaire et que d’autre part, il y a une 
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incertitude significative des valeurs mesurées (ordonnées logarithmiques). Ce 
comportement démontre la faible reproductibilité et donc l’incertitude des mesures. 
 
 
Figure 4.4. Evolution de la pression de vapeur de Re2(CO)10 en fonction de temps de maintien à 
trois températures différentes (à gauche) et de [Cu(AMD)]2 à 45°C (à droite) [123]. 
 
 
Figure 4.5. Résultats de mesures des pression de vapeur de [Cu(AMD)]2. 
 
Pour faire face à ce problème, la tension des vapeurs du [Cu(AMD)]2 a été 
mesurée par la méthode des flux de gaz dans un dispositif dont les parois sont en quartz6 
[125]. Cette méthode consiste à faire passer un volume de gaz sec, inerte (ex. He), à 
travers une source volumineuse contenant le composé maintenu à température constante. 
La température et le flux du gaz sont mesurés avec une précision de ±0,5 °C et de ±2 %, 
respectivement. Une calibration préliminaire avec des composés de référence montre que 
l’erreur expérimentale n’excède pas ±5 %. La quantité de la substance transportée dans le 
gaz vecteur est déterminée dans des conditions de quasi-équilibre à partir de la perte de 
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 Les mesures ont été réalisées au Laboratoire de Chimie Inorganique de l’Académie de Sciences Russe, à 
Novossibirsk. Nous remercions le Dr. S.V.Sysoev pour ce travail expérimental. 
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masse dans la source et du gain de masse dans la zone de condensation. La comparaison 
de ces deux valeurs permet de tirer des conclusions sur la stabilité thermique du composé 
étudié. Le protocole typiquement adopté dans cette méthode inclut un test qui détermine 
l’éventuelle dépendance de la pression des vapeurs saturantes du flux des gaz et de la 
durée de l’expérience. Les résultats obtenus concernant [Cu(AMD)]2 ont été indépendants 
du flux des gaz et de la durée de l’expérience dans les limites de l’erreur expérimentale. Ce 
comportement confirme le fait que les procédés de sublimation, de vaporisation et de 
condensation ont lieu dans des conditions de quasi-équilibre. Il est conclu que le gaz 
vecteur est saturé avec la vapeur de [Cu(AMD)]2 et qu’il est donc possible d’évaluer sa 
pression de vapeur saturante. 
La gamme de température étudiée pour la technique de flux de gaz était comprise 
entre 95 °C et 145 °C, à comparer avec celle comprise entre 40 °C et 100 °C pour la 
méthode statique. Ce choix a priori avait comme objectif de permettre aux deux jeux de 
données de se compléter. Néanmoins, la décomposition catalytique du composé sur les 
parois métalliques du système de mesure n’a pas permis cette comparaison. De toute 
façon, la méthode statique fournit la pression totale du système qui ne correspond à la 
valeur recherché que si l’équilibre est atteint, la pression du gaz résiduel est négligeable 
(ou un modèle correct de compensation ait été choisi) et il n’y a pas de fuites. D’autre part, 
la méthode de flux ne fournit que la pression partielle du composé dans le mélange 
maintenu à pression totale égale à 1 atm. Dans ce cas, si la condition de saturation est 
satisfaite, les lois de Henry et de Raoult peuvent être appliquées aux mélanges gazeux à 
condition de connaître la composition des phases gazeuse (spectrométrie de masse) et 
solide (diffraction des rayons X). La quantité initiale du composé est toujours en excès. 
L’avantage de la méthode de flux est que la pression des vapeurs du composé peut être 
déterminée indépendamment de sa décomposition, parce que dans tous les cas la masse 
du condensat peut être mesurée avec précision ; l’erreur relative cumulée de la méthode 
ne dépasse pas 10 %, avec une faible probabilité d’erreurs systématiques. Ce sont ces 
éléments qui, une fois l’instabilité de la phase vapeur a été identifiée dans un 
environnement métallique, nous ont conduits à utiliser la méthode de flux, qui est plus 
adaptée aux composés instables. 
La figure 4.6 résume les résultats obtenus sous la forme de l’évolution de la 
pression saturante en fonction de l’inverse de la température. Dans ce diagramme, les 
rectangles correspondent à la perte de masse du composé dans l’évaporateur et les cercles 
présentent les mesures de la quantité de matière transférée. Les lignes sont des 
régressions linéaires pour les points cités. 
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Figure 4.6. Résultats de mesures des pression de vapeurs de [Cu(i-Pr-Me-AMD)]2 avec la méthode 
des flux des gaz. Les rectangles correspondent à la perte de masse du composé dans l’évaporateur, 
points circulaires présentent les mesures de la quantité de matière transférée et les lignes sont des 
régressions. 
 
Ces expériences montrent qu’au sein de cet intervalle de la température, le 
composé a été partiellement décomposé durant sa transition en phase gazeuse. Il est à 
noter que la constitution de la cellule de mesure (composée d’une source et d’un 
collecteur), l’environnement thermique (chauffage de la source et maintien à température 
ambiante du collecteur) et la présence de laine de silice tant à la sortie de la source que 
dans le collecteur, ne permettent pas au composé d’être entrainé dans les canalisations en 
aval du système. Dans une longue expérience de 20 heures à la plus basse température7 de 
sublimation de 95°C, la quantité de matière sublimée a été de 72% de la masse initiale de 
précurseur. Une seconde sublimation de composé collecté de la première sublimation 
dans les mêmes conditions a permis de sublimer 82% de la masse initiale. Cette 
amélioration peut être expliquée par l’amélioration de la pureté de composé après une 
première sublimation. De plus, les mesures des pressions de vapeurs à haute température 
de sublimation (140 °C-145 °C) ont été réalisées à deux reprises en utilisant le précurseur, 
d’abord tel que reçu et ensuite purifié. Les valeurs obtenues sont identiques aux erreurs 
                                                      
7
 En tenant compte du fait qu’à toute température les phénomènes de sublimation et de décomposition ont 
lieu simultanément, la durée élevée de cette expérience a favorisé la décomposition au détriment de la 
sublimation et ceci davantage qu’à une courte expérience à température élevée (p.ex. 140 °C). 
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expérimentales près. En se basant sur ces résultats, la loi de Clausius-Clapeyron de la 
pression de vapeurs en fonction de la température est : 
Ln(P(atm))= 24.895-13520.8/T(K)      (4.1) 
dans la gamme de températures 95-146 °C. L’enthalpie et l’entropie de sublimation sont 
supposées constantes dans cette gamme de température, avec les valeurs ∆subH(<T>)= 
112±2 kJ/mol, et ∆subS(<T>)= 207±5 J/(mol.K) respectivement. Ces résultats représentent 
une première relation thermodynamique fiable pour l’équilibre solide-vapeur de 
[Cu(AMD)]2. Il s’avère que le composé est relativement stable cinétiquement dans des 
conditions inertes. De ce point de vue et en tenant compte de sa stabilité dans des 
conditions de stockage relativement élevée, il est un bon précurseur CVD de Cu. 
1.3 Dissociation du composé 
Afin d’évaluer le mode de dissociation de [Cu(AMD)]2 des expériences 
préliminaires de spectrométrie de masse en ligne ont été réalisées [126]. La figure 4.7 
regroupe l’évolution en fonction du temps, de l’intensité des pics des espèces principales 
de la phase gazeuse dans le réacteur de dépôt. Les analyses ont été réalisées à des 
températures de sublimation du précurseur et de dépôt égales à 95 °C et à 280 °C, 
respectivement, en présence de H2 et d’un substrat revêtu d’aluminium. Les espèces 
principales sont le ligand amidinate hydrogéné (HL) et le fragment Cu(I)N,N’-
isopropylacetamidinate, [Cu(AMD)]. Il est conclu que le mécanisme de dépôt peut être 
résumé par une réaction idéale de type  [126] : 
[Cu(AMD)]2+H2→2Cusurf+2H(AMD)gaz     (4.2) 
en supposant que le Cu est le seul produit solide. Cette hypothèse sera vérifiée plus loin 
dans ce chapitre par l’analyse élémentaire des films. En dehors du cadre de cette thèse, 
une étude plus approfondie a été réalisée par spectrométrie de masse, avec comme 
objectif de déterminer la composition et la réactivité de la phase gazeuse pendant le dépôt 
de Cu à partir de [Cu(AMD)]2[126]. Les principales conclusions de ce travail sont que le 
début de la décomposition thermique du précurseur est 140 °C et 130 °C sous vide et en 
présence de dihydrogène, respectivement. La décomposition maximale est obtenue au-
dessus de 200 °C. Le ligand protoné H(AMD) est le sous-produit principal de 
décomposition. Du propène, CH2=CHCH3, de l’acétonitrile, CH3CΞN et de l’iminopropane, 
CH3C(CH3)=NH sont minoritairement détectés sous vide. Cette étude a permis de valider le 




Figure 4.7. Intensité des principaux pics de la phase gazeuse dans le réacteur de dépôt, en fonction 
du temps, mesurée par spectrométrie de masse en ligne dans des conditions Tevap=95, Ts=280
oC, en 
présence de H2 et d’un substrat revêtu d’aluminium [126]. 
 
2. MOCVD de Cu à partir de [Cu(AMD)]2 
2.1 Conditions opératoires 
Les expériences de dépôt unaire de Cu à partir de [Cu(AMD)]2 ont été réalisées 
dans le réacteur A. La taille réduite de ce réacteur a permis de mettre plus facilement au 
point le procédé de dépôt. Cependant, des expériences complémentaires ont été réalisées 
dans le réacteur B (réacteur maître, utilisé pour le dépôt d’Al et des alliages Al-Cu) avec 
comme objectif de déterminer le temps d’incubation avant l’initiation du dépôt. Ces 
dispositifs sont décrits en détail dans le chapitre 2. Les dépôts ont été réalisés dans des 
conditions opératoires fixes pour toutes les expériences : Ptot = 10 Torr et Tprec = 95 °C. Les 
débits de gaz ont été pour le réacteur A QN2,prec = 30 sccm, QN2,dilution = 20 sccm et QH2 = 50 
sccm. Pour le réacteur B QN2,prec = 50 sccm, QN2,dilution = 225 sccm et QH2 = 50 sccm. Le seul 
paramètre variable a été la température de dépôt. 15 expériences ont été réalisées pour 9 
températures entre 200 °C et 363 °C. Le débit maximal Qpréc du précurseur vers le réacteur 
de dépôt peut être calculé à partir de l’équation (4.3) [127]. 
Qpréc = QN2,préc.[Psat(Tpréc) / Ptot-Psat(Tpréc)]      (4.3) 
où Psat(Tprec) est la pression des vapeurs saturante à la température de sublimation Tprec. En 
se basant sur les résultats présentés aux paragraphes précédents, la pression des vapeurs 
saturantes de [Cu(AMD)]2 pour Tpréc = 95 °C est 5,5 mTorr. La valeur de Tpréc a été choisie 
car elle a été utilisée par Li et col. pour leurs expériences ALD [122]. Par conséquent, Qprec 































est égal à 1,7.10-2 sccm et la fraction molaire de [Cu(AMD)]2 dans le mélange des gaz 
introduit dans la chambre de dépôt est égale à 10-4. Cette valeur est relativement faible 
comparée à des dilutions du précurseur usuelles dans des protocoles CVD, à savoir entre 
10-3 et 10-2. Quelle est l’origine de cette faible valeur et quelles sont ses conséquences ? 
Cette valeur peut être augmentée par la diminution de Ptot. Cependant, la valeur choisie a 
priori de 10 Torr est technologiquement réalisable sans équipement de vide 
surdimensionné et une diminution de cette valeur d’un ordre de grandeur pourrait être 
préjudiciable à la facilité de mise en œuvre du procédé de dépôt. De plus, elle nécessiterait 
de revisiter le procédé de dépôt d’Al, pour lequel la question du transport du DMEAA se 
pose inversement, ce précurseur présentant une très forte tension de vapeurs. De manière 
complémentaire, on pourrait augmenter la valeur de Tprec. Par exemple, l’augmentation de 
Tpréc de 95 °C à 110°C conduit à l’augmentation de Psat d’un facteur presque 4. Si la stabilité 
intrinsèque de [Cu(AMD)]2 permet cette augmentation, son séjour dans le sublimateur en 
acier inoxydable et dans les canalisations qui le relient à la zone de dépôt conduirait à la 
réaction avec les parois et donc à sa décomposition, comme il a été montré dans la figure 
4.4. D’ailleurs, chaque fois que ces canalisations ont été démontées pour des opérations 
de maintenance, des résidus de couleur rouge ont été observés sur leurs parois internes 
même pour une Tprec de 95 °C. Ainsi, nous nous situons dans une limitation intrinsèque, 
tant du composé moléculaire que de la technologie de sublimation mise en œuvre pour 
son transport dans la zone de dépôt. Cette limitation n’impacte pas les procédés ALD qui 
vise des faibles épaisseurs de films et pour lesquels le [Cu(AMD)]2 a été synthétisé et conçu 
en priorité. Dans le cas de la mise au point d’un procédé de dépôt de la phase icosaédrique 
Al62Cu23Fe15, la teneur en Cu reste relativement faible et son transport par un précurseur à 
faible tension de vapeurs reste envisageable. En tout cas, le sublimateur compact 
métallique « tout VCR » présenté dans le chapitre 2 constitue un bon compromis entre la 
difficulté de transport par sublimation et une gestion relativement efficace du précurseur à 
l’état solide. 
Les dépôts ont été réalisés sur des substrats du Si et d’acier 304L dans leur 
répartition sur le suscepteur est présenté dans la figure 4.8. Avant dépôt, les substrats ont 
été décapés in situ par un traitement plasma dans les conditions résumées dans le tableau 
4.1. 
2.1 Vitesse de croissance et temps d’incubation 
La porosité et de la rugosité de certains films, dues à leur microstructure granulaire rend 
difficile la détermination précise de leur épaisseur et donc de leur vitesse de croissance 
sous la forme par.exemple en nm/h. La micrographie MEB d’une section transverse d’un 
film de Cu déposé à 280 °C, présentée dans la figure 4.9 illustre ces difficultés de 
détermination de l’épaisseur. De plus, l’utilisation de la microscopie électronique pour 
mesurer l’épaisseur sur des sections transverses est fastidieuse pour l’étude d’un grand 
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nombre d’échantillons. Malgré ces difficultés, l’observation de telles sections transverses 
reste la méthode la plus directe pour mesurer l’épaisseur des films. 
Pour ces raisons, la vitesse de croissance a été exprimée en (µg/cm2/h). Ces unités 
nécessitent (a) la détermination précise de l’aire des substrats, (b) la pesée des 
échantillons avant et après dépôt et (c) la détermination de la durée effective du dépôt. 
Dans la pratique, la vitesse de croissance est déterminée sur un diagramme de prise de 
masse par unité de surface en fonction du temps de dépôt, par la mesure de la pente de la 
droite définie par deux points, le premier sur l’abscisse correspondant au temps 
d’incubation, le deuxième déterminé par la pesée de l’échantillon à la fin de l’expérience. 
De manière complémentaire, nous avons utilisé les analyses EPMA associées avec le 
logiciel STRATAGem (Chapitre 2) pour estimer l’épaisseur, en considérant la masse 
volumique des films égale à celle du Cu massif (8,92 g/cm3). 
 
 
Figure 4.8. Positions des substrats sur le suscepteur 
La durée effective de dépôt est considérée comme étant sa durée totale réduite 
du temps d’incubation avant l’initiation de la croissance de Cu. L’estimation du temps 
d’incubation est faite par observation visuelle de changement de couleur des substrats de 
Si et d’acier, de gris en rouge8. La présence de deux hublots dans le réacteur B facilite cette 
observation en utilisant une source d’éclairage. La figure 4.10, montre une photographie 
de réacteur de dépôt ouvert après une série de manipulations de dépôt du Cu à partir du 
précurseur [Cu(AMD)]2 . Le porte substrat est devenu rouge après cette série d’expériences 
de dépôt de Cu. Le dépôt est généralisé, pas seulement sur la surface supérieure de 
suscepteur mais mêmes les parties diagonales et basses du réacteur. 
La transition de couleur ayant lieu très rapidement, la détermination du temps 
d’incubation est réalisée avec précision. La figure 4.11 présente l’évolution du temps 
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d’incubation en fonction de la température de dépôt. Nous observons que le temps 
d’incubation pour des faibles températures est significatif, atteignant 27 min pour des 
dépôts réalisés à 200 °C. Il est diminué presque linéairement pour atteindre 3 min pour 
une température de dépôt de 350°C. Il se stabilise à cette valeur pour des températures de 
dépôt supérieures. 
 
Tableau 4.1. Conditions de prétraitement plasma des substrats avant dépôt de Cu 
Prétraitement plasma 
Vide secondaire 9,2x10-5 mbar 
QAr/H2 100 sccm 
Pression prémaire 8.6x10-1 mbar 
Pression de travail 2.2 Torr 
Temps de prétraitement plasma 30 min 
Puissance émise 80W 






Figure 4.9. Micrographie MEB d’une section transverse d’un film de Cu élaboré à 280 °C. 
 
 




















Figure 4.11. Evolution du temps d’incubation du Cu sur substrats d’acier en fonction de la 
température de dépôt. 
 
Ce comportement est cohérent avec les résultats de la littérature sur la relation 
entre le délai de germination et la température de dépôt dans des procédés CVD. Kajikawa 
et col. ont discuté ce phénomène dans des procédés CVD par opposition aux procédés PVD 
[128]. Ils identifient deux mécanismes qui peuvent influencer la relation temps 
d’incubation – température de dépôt : la différence des valeurs du coefficient de collage 
entre le substrat et les germes du film déjà présents sur la surface, et la désorption de 
l’adsorbat. Le premier est prédominant à basse température, le deuxième ne peut pas être 
ignoré à haute température de dépôt. Le même groupe, dans une publication sur le délai 
d’incubation pendant la CVD de Si sur SiO2, résume les résultats bibliographiques sur ce 
système [129]. L’augmentation de la température diminue le délais d’incubation dans les 
gammes faibles à modérées (600-800 °C [130], 620-750 °C [131] et 520-540 °C [132] tandis 
qu’il reste inchangé dans une gamme élevée (760-810 °C [133]. Ce délai d’incubation a été 
attribué dans ce cas de la CVD de Si à la diffusion de surface de la molécule adsorbée [130, 
131]. Il a été également rapporté que des prétraitements de surface [128] et la nature du 
précurseur [134] impactent le délai de germination. Enfin, le délai de germination dans un 
procédé MOCVD de Cu à partir de (Cu(hfac)(VTMOS))a été étudié par Hong et Jeng [135]. 
Les auteurs ont déterminé le temps d’incubation en fonction de la nature des 
substrats (Pt, TiN/Si) et de la température de dépôt. Pour une température de dépôt de 
200 °C en présence d’H2 le temps d’incubation est de 4,3 min et 88 min sur les surfaces de 
Pt et de TiN/Si, respectivement, à comparer avec les 27 min que nous avons obtenus pour 
le dépôt à partir de [Cu(AMD)]2 sur substrats de Si activés plasma pour la même 
température. De même, le temps d’incubation pour le dépôt sur substrat TiN/Si diminue 
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avec la température entre 190 °C (105 min) et 225 °C (70 min). L’étude approfondie de ce 
comportement n’a pas été entreprise dans le cadre de cette thèse. Elle serait cependant 
intéressante, parce que la détermination du temps d’incubation peut fournir des 
informations utiles sur l’efficacité des fonctions de surface et donc sur les prétraitements 
appliqués et plus généralement sur les mécanismes qui contrôlent les phénomènes de 
germination et de croissance dans les procédés CVD de Cu. Sur un aspect plus applicatif, 
une telle étude peut aboutir à des conclusions sur l’amélioration de la microstructure des 
films de cuivre et sur la sélectivité du dépôt par rapport à des substrats de nature 
différente. 
La figure 4.12 présente le diagramme Arrhenius du dépôt de Cu à partir de 
[Cu(AMD)]2. Les résultats présentés ont été obtenus à partir de pesée (triangles) et par 
EPMA (carrés). La reproductibilité des résultats a été déterminée en réalisant cinq 
expériences indépendantes dans les mêmes conditions à 220 °C ; celles-ci ont donné des 
valeurs des vitesses de croissance reproductibles dans une plage de ±20%. 
Les courbes obtenues à partir des deux méthodes présentent une allure similaire. 
Une augmentation de la vitesse de croissance des films de Cu est observée dans la plage de 
température allant jusqu'à 240 ° C ; elle correspond à un régime contrôlé par les réactions 
de surface. La pente correspondant donne l'énergie d'activation, Ea. Celle-ci, pour des 
mesures effectuées par pesée, est égale à 66 kJ/mol. Cette valeur est remarquablement 
proche de l'énergie de dissociation de l'hydrogène sur la surface de Cu. Il est conclu que le 
dépôt de Cu se produit par une réaction de réduction du métal par des atomes 
d'hydrogène sur la surface [120]. Dans ce cas, c’est la dissociation des molécules 
d'hydrogène sur la surface qui est le facteur limitant de la croissance film de Cu. Ce 
mécanisme est cohérent avec les rapports de Ma et col. qui ont étudié le comportement 
d’adsorbats de [Cu(s-Bu-Me-AMD)]2 dans des procédés ALD [124]. Les auteurs supposent 
que les réactions d’hydrogénation en surface deviennent apparentes à une pression de 10-
6 Torr. Dans le même cas, la formation des films de Cu pur vient de la réaction des atomes 
d’hydrogène avec les molécules de précurseur sur la surface chauffée avant toute 
décomposition de la molécule. Il est à signaler que ni l’azote ni le carbone ne sont détectés 
par EPMA (la limite de détection par cette technique est de 1 % en masse), ce qui indique 
que des films de Cu pur peuvent être obtenus avec le procédé CVD contrôlé par les mêmes 





Figure 4.12. Diagramme Arrhenius de la vitesse de croissance de Cu à partir de [Cu(AMD)]2 
obtenu par deux méthodes par pesée (triangles) et par EPMA (carrés). 
 
La fin du domaine de températures régi par la cinétique des réactions de surface a 
lieu à 240 °C. Au-dessus de cette température et jusqu’à 300 °C, la vitesse de croissance, 
évaluée par pesée des échantillons, reste stable, à la valeur de 200 (µg/cm2/h). Cette 
stabilité entre 240 °C et 300 °C correspond au domaine du procédé régi par la diffusion en 
phase gazeuse. Au-dessus de 300 ° C, à la fin de palier régi par la diffusion en phase 
gazeuse, la vitesse de croissance des films du Cu ne diminue pas comme attendu. Dans 
cette zone, des phénomènes particuliers tels que la désorption de molécules précurseurs 
de la surface ou de décomposition du précurseur dans la phase gazeuse diminuent 
l’efficacité du procédé et donc la vitesse de croissance des films. Au contraire, la vitesse de 
croissance augmente fortement entre 300 °C et 320 °C, suivie d'une légère baisse à 350 °C. 
Ce même comportement particulier a été observé par Sahana et col. pour la CVD des 
oxydes de vanadium mais les auteurs n’ont pas proposé des explications de ce phénomène 
observé [136]. Dans le cas présent, ce phénomène est attribué à la modification du 
mécanisme de dépôt. Nous pensons que la dissociation des molécules du précurseur est 
activée thermiquement sur la surface au-dessus de 300 ° C, faisant croitre le film du Cu 
avec un rendement plus élevé qu’à basse température, où le dépôt est limité soit par la 
réaction en surface des atomes d’hydrogène avec le précurseur, soit par l’apport en 
précurseur, mais impliquant systématiquement la molécule entière de [Cu(AMD)]2. Cette 
hypothèse est supportée indirectement par la température maximale de décomposition de 
[Cu(AMD)]2 dans un flux d’azote qui a été rapportée par Lim et col. comme étant 300 °C 
[122]. Afin de préserver le caractère autolimitant dans le procédé ALD impliquant le 
[Cu(AMD)]2, ces auteurs recommandent de maintenir la température de substrat en 
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dessous de cette limite. Ils mentionnent qu’une température de dépôt supérieure 
conduirait à la perte du caractère autolimitant et à l’augmentation du taux de croissance 
par cycle. Malheureusement, les expériences ALD rapportées dans la littérature se limitent 
à des températures ne dépassant pas 300 °C. Une nouvelle augmentation de la 
température entraine vraisemblablement une décomposition significative des molécules 
du précurseur en phase gazeuse à des fragments qui ne contribuent pas à la croissance des 
films du Cu. Des études ciblées de dépôt à ces températures sont nécessaires pour 
confirmer ce mécanisme proposé. 
Le domaine de température qui correspond à ce changement de mécanisme de 
dépôt et à la prédominance de phénomènes compétitifs n’est pas compatible avec un 
procédé de co-dépôt Al-Cu mettant en œuvre DMEAA et [Cu(AMD)]2 et présente donc un 
intérêt limité dans le cadre de cette thèse. Cependant, nous avons souhaité vérifier que de 
telles phénomènes ont également lieu dans le réacteur B (qui est utilisé pour les 
expériences de dépôts mixtes). Des expériences ponctuelles au-dessus de 300 °C ont mis 
en évidence une diminution globale de la vitesse de croissance, avec néanmoins une 
anomalie vers 330 °C matérialisée par une légère augmentation de la vitesse de croissance. 
Quoique pas aussi significative que celle illustrée dans la figure 4.12, cette augmentation 
met de nouveau en évidence une compétition entre des phénomènes classiques qui 
tentent à inhiber la vitesse de croissance et d’autres, correspondant à l’activation 
thermique de la dissociation de la molécule du précurseur, qui tendent à l’augmenter. La 
prédominance de l’un sur l’autre dépendra des conditions locales qui prévalent dans 
chaque réacteur, et notamment de la concentration du précurseur adsorbé sur la surface 
en croissance. De toute manière, un tel comportement singulier peut être utilisé pour 
piloter le procédé au vu de cahiers de charge spécifiques. Par exemple, il parait qu’un 
dépôt à 330 °C est le plus approprié pour obtenir un taux de croissance des films du Cu le 
plus élevé possible. En effet, une vitesse de croissance maximale de 0,5 µm/h est observée 
dans ces conditions et les films du Cu obtenus sont purs d’après les analyses de la 
composition chimiques par EPMA. La forte vitesse de croissance est soumise à une forte 
augmentation de taux d’alimentation en précurseur. Enfin, ces expériences ponctuelles 
dans le réacteur B ont confirmé la température de transition entre le régime cinétique et le 
régime de diffusion (240 °C) ainsi que la valeur de Ea pour le premier (65 kJ/mol, à 
comparer avec la valeur de 66 kJ/mol rapporté ci-haut). 
2.2 Morphologie et microstructure des films 
La figure 4.13 présente deux diffractogrammes de rayons X en mode rasant de 
films de Cu déposés à 300 °C sur substrats de Si et d’acier. Seules les phases correspondant 
aux substrats Fe et au Cu (JCPDS N° 00-006-0696, JCPDS N° 00-004-0836 respectivement) 
sont présentes. Par ailleurs, les rapports d’intensité des pics de Cu dans les deux 
échantillons sont proches de ceux de la fiche JCPDS du Cu, indiquant que les films sont peu 
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ou pas texturés. Le pic qui a servi pour le calcul de la taille des cristallites de Cu est le Cu 
(111) à 43,298. 
 
 
Figure 4.13. Diffractogrammes de rayons X en mode  rasant de films de Cu déposés à 300 °C sur 
substrats de Si (1) et d’acier (2). 
 
La figure 4.14 présente 6 micrographies MEB de surface de films préparés à des 
températures croissantes, de 200 °C à 350 °C. Les films présentent une morphologie 
nodulaire, lisse et uniforme sur toute la surface des substrats, caractéristique d’un mode 
de croissance de type Volmer-Weber. La morphologie est cependant impactée par la 
rugosité du substrat, comme il est montré dans la figure 4.14 (e), où les flèches pointent 
vers les traces de polissage. La taille des grains est approximativement 0,15 µm pour ceux 
préparés à 200 °C. Elle augmente avec la température de dépôt et atteint 1 µm pour les 
films élaborés à 320 °C figure 4.14 (f) et à 350 °C figure 4.14 (g). La microstructure du film 
élaboré à 280 °C figure 4.14 (d) est à corréler avec la section transverse du même 
échantillon présentée dans la figure 4.9. 
La taille des cristallites a été estimée par la mesure de la largeur à mi-hauteur des 
pics (111) dans les diffractogrammes de rayons X par la méthode de Scherrer. Les résultats 
sont résumés en fonction de la température de dépôt dans de diagramme de la figure 
4.15. Nous observons que, de la même manière que celle des grains des films, la taille des 
cristallites de Cu augmente presque linéairement, de 20 nm à 200 °C à ca. 80 nm à 300 °C 
[60].  
 








Figure 4.14. Micrographies de surface MEB des films de Cu sur acier à 200 °C (a), 240 °C (b), 260 °C 
(c), 280 oC (d), 300 oC (e), 320 oC (f) et 350 °C (g). Les flèches dans (3e) montrent les traces de 
polissage avant de dépôt. 
 
(a) 200 °C                                                     (b) 220 °C 
      
(c) 260 °C                                                     (d) 280 °C 
 
(e)  300 °C                                                  (f) 320 °C
 





Figure 4.15. Taille des cristallites des films de Cu en fonction de la température de dépôt. 
 
La figure 4.16 montre une micrographie MET en fond claire de la section transverse 
d’un film de Cu déposé à 240 °C sur une surface de silice.9 Des crans, typiques de la 
structure de Cu sont observés. Le film couvre la totalité de la surface du substrat en créant 
une structure compacte et homogène. Cette morphologie prévaut pour tous les films 
déposés jusqu’à 280 °C. L’augmentation simultanée avec l’augmentation de la 
température de la taille des cristallites et des grains de Cu conduit à terme à la coalescence 
de grains facettés de plus en plus larges qui, au-dessus de 280 °C forment des films avec 
une porosité élevée et donc à une densité réduite. Ceci est confirmé par la comparaison 
entre la vitesse de croissance, c.à.d. l’épaisseur des films déterminée par des mesures 
directes (pesée) et indirectes (EPMA), comme il a été discuté dans le paragraphe 
précédent. Il apparaît ainsi que les informations obtenues de la vitesse de croissance et de 
la microstructure sont cohérentes et confirment la diminution de la densité des films en 
augmentant la température de dépôt. 
 
                                                      
9
 La préparation de la section transverse et l’observation MET ont été réalisées à l’Université AGH en Cracovie. 
Nous tenons à remercier le Prof. Czyrska-Filemonowich et M. Sarapata pour ce travail. 
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Figure 4.16. Micrographie MET en fond clair de la section transverse d’un film de Cu déposé à 240 
°C sur une surface de silice. 
 
3. Propriétés mécaniques des films de Cu 
Les propriétés mécaniques des films de Cu ont fait l’objet d’une étude 
particulière, réalisée dans le cadre du réseau européen d’excellence CMA. La 
caractérisation proprement dite a été menée par l’équipe du Pr. Jean-Pierre Celis au 
Département MTM de la KU Leuven (Belgique). Dans ce qui suit seront présentés le 
protocole d’élaboration des échantillons et, succinctement les principaux résultats 
obtenus. 
Afin d’assurer une raideur suffisante du substrat dans ce type d’essais, les films 
ont été déposés sur des substrats acier au carbone. Les substrats ont été polis 
mécaniquement suivi, juste avant l’introduction dans le réacteur d’un rinçage à l’éthanol et 
eau dé-ionisée et enfin d’un séchage à l’argon puis introduits dans un four chauffé à 70 °C 
Il s’est avéré a posteriori que, pour certains échantillons, la qualité de polissage a été 
insuffisante, laissant de traces de rayures qui ont empêché de conclure pour ceux-ci. La 
campagne de dépôts ayant été réalisée au début de la thèse, elle n’a pas inclut de 
prétraitement in situ de la surface des substrats avant dépôt. Six échantillons ont été 
élaborés dans le réacteur A entre 200 °C et 300 °C (Tableau 4.2). Ces films ont été déposés 
dans les mêmes conditions, à savoir temps de dépôt 1 h, pression totale de 10 Torr, 
température de sublimation de [Cu(AMD)]2 95 °C, et débits de N2 à travers le précurseur, 
de N2 de dilution et de H2, égaux à 30, 20, et 50 sccm, respectivement. Cependant, une 
inspection visuelle des échantillons a montré que l’échantillon A0 est terne, tandis que les 
échantillons A1 et A2 sont brillants et les échantillons A4 et A5 présentent des zones 
grisâtres pouvant être attribuées à une couverture non uniforme du substrat par la couche 
de Cu. 
Le Tableau 4.2 regroupe pour chaque échantillon la température de dépôt, 





Tableau 4.2. Température de dépôt, épaisseur des films et coefficient de frottement des 
échantillons utilisés pour des essais mécaniques. 




A0 300 166 0.15±0,03 
A1 280 153 0.16±0,02 
A2 260 140 0,17±0,01 
A3 240 128 0,16±0,02 
A4 220 72  
A5 200 35  
 
La variation de la vitesse de croissance pour les films déposés entre 240 °C (128 
nm/h) et 300 °C (166 nm/h) est compatible avec celle présentée dans le diagramme 
Arrhenius de la figure 4.12 et donc reste stable, en termes de masse par unités de temps et 
de surface autour de 200 µg/h.cm2. La vitesse de croissance diminue significativement en 
diminuant la température en dessous de 240 °C. Les faibles épaisseurs de ces derniers 
films, associés avec un polissage insuffisant des substrats n’a pas permis de tirer des 
conclusions sur leur comportement mécanique. Ainsi, notre investigation a été focalisée 
sur les quatre échantillons élaborés à des températures entre 240 et 300 °C. Il a été 
montré précédemment (figure 4.14), que leurs caractéristiques microstructurales sont 
similaires. 
3.1 Essais de nanoindentation 
Les essais de nanoindentation ont été réalisés dans un appareil Nano-Hardness 
Tester (CSM Instruments) avec un indenteur Berkovich en diamant. L’objectif a été de 
déterminer la dureté et le module de Young des films, à partir de courbes force 
d’indentation en fonction de la pénétration de l’indenteur dans le matériau. La nano-
indentation a été faite à des charges normales maximales de 0,5 mN à 4 mN. Les tests ont 
été réalisés à une vitesse linéaire de charge et de décharge de 4 mN/min, avec une pause 
de 5 s entre les deux régimes. Les résultats obtenus sont donnés sous forme d’une courbe 
d’indentation et des photographies optiques à la lumière blanche montrant l’état de 
surface des films. Cependant, vu la rugosité importante des films, l’analyse des tests de 
nanoindentation ne permet pas de tirer des conclusions précises. Par ailleurs, l’indentation 
réalisée à la charge nominale maximale de 0,5 mN se situe probablement à la limite de la 
gamme d’utilisation de l’instrument. 
La figure 4.17 présente des courbes d’indentation obtenues pour des essais 
réalisés à charge maximale de 1 mN sur des échantillons A0 et A1. Ces courbes présentent 
deux (échantillon A0) et un (échantillon A1) points d’inflexion. Le premier point à faible 
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charge pour A0 peut être attribué soit à la rugosité de surface élevée pour cet échantillon, 
soit à l’état non fini de polissage du substrat (voir les micrographies de la figure 4.14) ; 
l’une et/ou l’autre de ces caractéristiques confèrent une résilience élevée à cette zone 
superficielle et conduisent à une faible pente de la courbe force - pénétration. 
L’échantillon A1, dont l’état de surface du substrat est la plus lisse, présente un seul point 
d’inflexion. Le point d’inflexion définit deux domaines distingués par des pentes 
différentes : faible pente à des faibles charges correspondant à la partie superficielle de 
l’échantillon, et pente plus forte à des charges plus élevées. Il est à remarquer que la 
longueur de pénétration entre le deuxième point d’inflexion et la profondeur maximale de 
pénétration reste inchangée pour des essais répétés sur le même échantillon dans les 
mêmes conditions. De même, la pente de cette partie de la courbe d’indentation varie peu 
pour tous les essais réalisés et elle est bien plus élevée que celle enregistrée entre le 
premier et le deuxième point de déflexion. Nous nous limitons ici à une analyse qualitative 
des résultats obtenus. Une analyse plus fine, orientée vers l’élucidation du comportement 
mécanique des films proprement dit nécessite des films d’épaisseur plus élevée déposés 
sur substrats uniformément lisses. Au vu de ces observations, nous attribuons le premier 
point d’inflexion à la rugosité élevée des films et le deuxième à l’influence du substrat 
(probablement correspondant au cuivre ductile au lieu de l’acier dur). Cependant, des 
études plus approfondies sont nécessaires pour confirmer ces hypothèses.  
3.2 Essais de rayage 
Des essais de rayage (scratch test) ont été réalisés avec un instrument MUST 
(FalexTribology N.V., www.falexint.com), utilisant une pointe diamant Berkovich. Des tests 
de rayage à faibles charges ont été réalisés afin d’étudier la déformation et l’adhérence 
des films du Cu sur les substrats. Les forces normale et tangentielle ont été enregistrées au 
cours du rayage et ont été utilisées pour extraire le coefficient de frottement en fonction 
de la distance de rayage. Les figures ci-après présentent les résultats obtenus sur 
l’échantillon A1, présentés à titre d’exemple. La figure 4.18 présente la variation de la force 
normale (haut), et tangentielle (milieu), ainsi que le coefficient de frottement calculé sur 
base de ces données (bas). La figure 4.19 présente des photographies optiques au début 
(figure de gauche) et au milieu (figure de droite) de la rayure, pour différentes forces 
appliquées, notamment 0,5 mN, 1 mN, 2 mN et 4 mN. L’analyse des réponses obtenues 






Figure 4.17.Variation de la Force d’indentation en (mN) en fonction de la pénétration en (nm) pour 
les échantillons A0 (haut) et A1 (bas). 
 
• Le fait que certains échantillons, tels que le A0 notamment, sont courbés, rend la 
détermination du coefficient de frottement relativement ambiguë. La forme concave 
des courbes dans la Figure 4.18 haut pour l’échantillon A1, est attribuée à cet artefact. 
• Les rayures apparaissent comme des lignes droites sans, ou avec peu de dégradation 
du film de cuivre autre qu’une déformation plastique sans délamination apparente à 
l’interface entre le film de cuivre et le substrat d’acier. Ce comportement permet de 
conclure qu’une bonne adhérence existe entre le film de Cu et le substrat d’acier. Des 
caractérisations au MEB réalisées à gros grossissement confirment ces déductions 







Figure 4.18. Essais de rayage sur l’échantillon A1. Force normale appliquée en fonction de l’avancée 
de rayage (haut), force tangentielle appliquée en fonction de l’avancée de rayage (milieu) et 
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Figure 4.19. Photographies optiques des traces du rayage au début (gauche) et au milieu (droite) 




• Pour les quatre échantillons testés, la valeur moyenne du coefficient de frottement est 
de 0,16±0,01 (Tableau 4.2). Cependant une diminution du coefficient de frottement 
avec la diminution de la charge normale est constatée sur tous les échantillons allant 
de 0,2 à 0,15. La raison de cette diminution du coefficient de frottement peut être 
attribuée soit à un transfert de cuivre sur l’indenteur soit à une plus forte portance à 
l’approche du substrat, soit par un contact physique entre l’indenteur et le substrat 
d’acier. 
Des observations des rayures par MEB ont été réalisées sur les échantillons A0, A1 
et A4. La figure 4.20 présente deux micrographies de surface de l’échantillon A1 avec la 
rayure, pour deux grossissements différents. Des diagrammes EDX des zones des rayures y 
sont également présentés. Les observations MEB confirment la morphologie granulaire du 
film de Cu, avec une porosité élevée dans sa partie superficielle. La ductilité des films de Cu 
est importante, même si certaines fissures apparaissent dans la trace de la rayure. Ces 
fissures ne sont pas, très probablement, le résultat d’une fragilisation du film de cuivre 
mais sont apparemment des restes d’interstices entre les grains de cuivre aux endroits où 
ces interstices ne sont pas complètement obturés par la déformation plastique induite 
sous l’indenteur lors du rayage. Les analyses EDX montrent qu’au centre de la rayure 
l’épaisseur du film de Cu est moindre que celle à l’extérieur, ce qui est parfaitement 
logique vu la géométrie de l’indenteur Berkovich. Pour une faible épaisseur du film de 
cuivre comme dans le cas de l’échantillon A4 d’épaisseur 72 nm la morphologie des films 
est similaire à celle obtenue pour l’échantillon A1. Les micrographies de la figure 4.20 
illustrent la bonne adhérence des films sur le substrat sans délamination apparente à 
l’interface entre le film de cuivre et le substrat d’acier. 
 
4. Résistivité électrique du Cu 
Une propriété majeure de Cu est sa faible résistivité électrique ; celle-ci est égale 
à 1,67×10-6 Ω.cm pour le matériau massif, exempte de joints de grains [137]. Cette valeur 
constitue une des raisons majeures pour lesquelles le Cu est utilisé sous différentes formes 
pour conduire des électrons : des câbles électriques aux interconnexions en 
microélectronique. La valeur ci-haut doit être considérée comme une limite basse de la 
résistivité électrique du Cu. En effet, comme pour tout élément métallique, la résistivité 
est inversement proportionnelle au nombre d’électrons libres, mais dépend aussi des 
imperfections structurales du matériau. Ainsi, la présence de joints de grains, ou 
d’impuretés, l’état oxydé, contribue à augmenter la résistivité électrique d’un métal. Par 
conséquent, la morphologie des films de Cu telle que présentée dans les micrographies ci-
haut ne peut pas être favorable à des valeurs de résistivité très proches de celle de Cu 
massif monocristallin. Inversement, la mesure de la résistivité de ces échantillons peut 
fournir des informations comparatives à propos des caractéristiques microstructurales des 








Figure 4.20. Micrographies MEB et diagramme analyses EDX associés par zone pour l’échantillon 
A1. 
 
grandeur de la résistivité des films de Cu élaborés selon le procédé MOCVD à partir de 
[Cu(AMD)]2, de comparer cette valeur avec celles de la littérature pour des films analogues 
et de faire ressortir des corrélations éventuelles entre la résistivité électrique des films 
élaborés et leurs modifications microstructurales. 
Les mesures ont été réalisées avec un appareil Signatone. La mesure est en 
courant continu (DC) et est fondée sur la méthode de quatre pointes, dont le principe est 
présenté dans la figure 4.21: Quatre pointes métalliques se mettent en contact avec la 
surface du matériau dont on souhaite déterminer la résistivité électrique. Plusieurs valeurs 
d’intensité de courant sont imposées entre les pointes 1 et 4. La tension qui en résulte est 
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mesurée entre les pointes 2 et 3. A partir de ces mesures, la résistivité électrique est 
calculée en utilisant la formule (4.4) : 
ρ = (V/I)*CF*e         (4.4) 
où ρ est la résistivité électrique en [Ω.cm], V la tension [mV], I l’intensité de courant 
électrique en [μA], e est l’épaisseur du film en [cm] et CF est un facteur de correction dû à 
la forme et aux dimensions du substrat. 
 
Figure 4.21. Schéma de principe de mesure de la résistivité électrique à quatre pointes. 
 
Les substrats utilisés pour la détermination de ρ sont en silicium avec, sur leur 
surface une couche thermique de la silice de 100 nm. Avant d’être introduits dans le 
réacteur B ils sont nettoyés successivement dans un bain trichloréthylène, acétone et 
éthanol bouillants pendant 5 min, 10 min et 10 min, respectivement avant d’être séchés à 
l’argon. Trois expériences ont été réalisées dans des conditions résumées dans le tableau 
4.2. Ce tableau inclut également les résultats obtenus en termes d’épaisseur des films 
(nécessaire pour la détermination de ρ), de prise de masse et de vitesse de croissance. Les 
conditions opératoires pour ces trois expériences ont été choisies d’une part pour faire 
varier la température de dépôt dans une faible gamme, représentative de celle pressentie 
pour le dépôt des couches mixtes Al-Cu et d’autre part pour obtenir des épaisseurs 
comparables et supérieures à 100 nm. Il s’est avéré que cette dernière contrainte est 
satisfaite pour les films déposés à 250 °C et à 280 °C, dont l’épaisseur est 130 nm et 270 
nm, respectivement. Par contre, le film déposé à 240 °C a une épaisseur bien plus faible 
(50 nm). 
Pour chaque échantillon dix mesures de la résistivité sont effectuées. Les valeurs 
de la tension et de l’intensité électrique sont notées. Puis la résistivité pour chaque mesure 
est calculée en utilisant la formule (4.4). Enfin, la valeur moyenne des dix mesures est 
prise. Dans ces calculs deux valeurs de CF ont servi pour les calculs de la résistivité, une 
première valeur de 4,5324 qui représente la correction générale et une seconde (plus 
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faible) a été choisie en accord avec les dimensions des échantillons. La seconde valeur 
conduit à des valeurs de résistivité plus basses.  
 
Tableau 4.3. Conditions opératoires de dépôt des films de Cu pour la mesure de résistivité 
électrique et résultats obtenus en termes d’épaisseur et de résistivité calculée. La prise de masse et 
la vitesse de croissance sont également indiquées. 
Experience ACu4 ACu6 ACu7 
QN2,Cu (sccm) 30 50 50 
QH2  (sccm) 50 100 100 
QN2,dil (sccm) 245 175 175 
Qtotal (sccm) 325 325 325 
tdépôt (min) 120 90 240 
Tpréc (°C) 93-98 100-104 100 
Tsubstrat (°C) 240 250 280 
Tparois (°C) 95 95 95 
Surface du substrat (cm²) 1 0,5 1 
Dimensions du substrat (cm) 1x1 0,5x1 1x1 
Epaisseur (nm) 50 130 270 
Prise de masse (µg) 40 175 365 
Vitesse de croissance (µg.cm-².h-1) 20 77 60 
Résistivité (Ω.Cm) ×10-6 20± 0,46 4,89±0,11 3,87±0,22 
 
Les valeurs de ρ pour les échantillons élaborés à 250 °C et 280 °C sont voisines et 
dans le même ordre de grandeur que la valeur de référence de Cu. Par contre, la valeur 
pour l’échantillon élaboré à 240 °C est bien plus élevée. Il a été mentionné que les trois 
films (tout comme la totalité de films de Cu de cette étude analysés par EPMA) sont 
exempts d’hétéroéléments ; ce n’est donc pas la pureté des films qui est responsable de 
cette variation de ρ. Celle-ci peut être attribuée à deux facteurs : la microstructure variable 
des films en fonction de la température d’élaboration et la variation de leur épaisseur. 
Nous avons montré que la taille des cristallites varie entre 67 nm et 75 nm pour des 
températures de dépôt de 240 °C et 280 °C, respectivement. Il s’avère que la taille des 
cristallites et donc la densité des défauts tels que les joints inter-cristallites varie peu dans 
cette gamme de températures. Cette stabilité relative de la microstructure est compatible 
avec le fait que le mécanisme de croissance qui prévaut dans ce domaine de température 
est unique, à savoir l’apport de matière par diffusion en phase gazeuse ; la contribution 
des réactions de surface varie peu dans ces conditions. Par conséquent, il paraît peu 
plausible que les résultats obtenus soient dus à l’effet de la variation des défauts dans les 
trois films. Il est intéressant de noter que le film le plus fin présente la résistivité la plus 
élevée. De plus, les valeurs de résistivité des films d’épaisseur comparable sont proches. La 
figure 4.22 présente l’évolution de ρ et fonction de l’épaisseur des films. Nous observons 
que ρ diminue rapidement de la valeur de 20 ×10-6 Ω.cm pour le film de 50 nm vers 5×10-6 
Ω.cm, voire 4×10-6 Ω.cm pour les films d’épaisseur de 130 et 270 nm. La diminution 
s’atténue dans cette gamme d’épaisseur. Il semblerait donc que la résistivité intrinsèque 
des films de Cu élaborés par la présente méthode se situe autour de ca. 3×10-6 Ωcm. Cette 
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valeur est plus faible que celle de films PVD rapportée par Wang et col. (5,6×10-6 Ω.cm] 
pour une épaisseur de 1 µm) [138]. 
Il est à rappeler que l’objectif de ces mesures était de situer la valeur de ρ des 
films de Cu ainsi élaborés par rapport à celle de Cu massif. Un nombre bien plus élevé 
d’expériences est nécessaire pour tirer de conclusions systématiques sur l’influence des 
conditions d’élaboration et donc de la microstructure des films sur leur résistivité 
électrique.  
 
Figure 4.22. Evolution de ρ en fonction de l’épaisseur des films. Les lignes qui relient les points 
soulignent les tendances observées. 
 
5. Conclusion 
La plupart des précurseurs permettant de déposer du Cu contiennent de 
l’oxygène et/ou des halogènes dans leurs ligands ou requièrent de l’oxygène d’un co-
réactant dans le procédé de dépôt. Pour cette raison, ils sont incompatibles avec des 
procédés CVD visant l’élaboration des phases complexes exemptes d’oxygène, qui 
impliquent des coréactions ou des codépôt avec des réactifs oxophiles. Le composé 
moléculaire Cu(I)N,N’-diisopropylacetamidinate, [Cu(i-Pr-Me-AMD)]2 où AMD = 
CH(CH3)2NC(CH3)NCH(CH3)2 est exempte d’halogénures et d’oxygène ; il a été utilisé avec 
succès en tant que précurseur de Cu dans un procédé de dépôt ALD. Sa vaporisation a lieu 
proprement, en une seule étape et avec une faible masse résiduelle ; il est thermiquement 
stable pendant une courte période à des températures supérieures qui, en fonction des 
conditions opératoires peuvent atteindre 200 °C. Sa structure dimérique, imposée par les 
ligands volumineux, présente une faible nucléarité et lui rend donc une volatilité élevée. 
Epaisseur (nm)





















Cu massif: 1,67 µOhm*cm
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Dans le cadre de la présente étude il a été testé en tant que précurseur de Cu en MOCVD 
en vue d’un dépôt séquentiel avec l’Al. 
Tout d’abord, sa tension des vapeurs saturante a été déterminée par la technique 
statique. Il a été observé que l’évolution de la tension des vapeurs avec le temps n’est pas 
linéaire et les mesures sont entachées d’erreurs significatives. Ce comportement a été 
attribué à la décomposition catalytique du composé sur les parois métalliques (acier 
inoxydable) de la chambre de mesure. Pour cette raison, la tension des vapeurs a été 
déterminée par la méthode des flux de gaz dans un dispositif dont les parois sont en 
quartz. Il a été ainsi possible de déterminer la loi de Clausius-Clapeyron de la pression de 
vapeurs en fonction de la température : Ln(P(atm))= 24.895-13520.8/T(K), dans la gamme 
de températures 95-146 °C. Les valeurs de l’enthalpie et l’entropie de sublimation dans 
cette gamme de température, sont ∆subH(<T>)= 112±2 kJ/mol, et ∆subS(<T>)= 206±5 
J/(mol.K). Ces résultats représentent une première relation thermodynamique fiable pour 
l’équilibre solide-vapeur de [Cu(i-Pr-Me-AMD)]2. Il a été confirmé que le composé est 
relativement stable cinétiquement dans des conditions inertes. De ce point de vue et en 
tenant compte de sa stabilité dans des conditions de stockage relativement élevée, il est 
un bon précurseur CVD de Cu. 
La dissociation de [Cu(AMD)]2 dans des conditions de dépôt a été étudiée par 
spectrométrie de masse en ligne. La décomposition thermique du précurseur est initiée à 
130 °C et la décomposition maximale est obtenue au-dessus de 200 °C. Le ligand protoné 
H(AMD) est le sous-produit principal de décomposition. Du propène, CH2=CHCH3, de 
l’acétonitrile, CH3CN et de l’iminopropane, CH3C(CH3)NH sont minoritairement détectés 
sous vide. Cette étude a permis de valider le mécanisme global de décomposition du 
précurseur dans des conditions de dépôt de Cu. 
Des dépôts de Cu à partir de [Cu(AMD)]2 ont été réalisés sur des substrats 
prétraités plasma, à 10 Torr, en faisant varier uniquement la température de dépôt. Le 
temps d’incubation qui précède le démarrage du dépôt sur substrats d’acier est significatif 
pour des faibles températures, atteignant 27 min pour des dépôts réalisés à 200 °C. Il est 
diminué presque linéairement pour atteindre 3 min pour une température de dépôt de 
350°C. Il se stabilise à cette valeur pour des températures de dépôt supérieures. Le 
diagramme Arrhenius a été établi. Le régime cinétique s’étend jusqu’à 240 °C avec une 
énergie d’activation de 66 kJ/mol. Cette valeur est remarquablement proche de l'énergie 
de dissociation de l'hydrogène sur la surface de Cu, permettant de conclure que le dépôt 
de Cu se produit par une réaction de réduction du métal par des atomes d'hydrogène sur 
la surface. A la fin du régime de diffusion, à 300 °C, la vitesse de croissance augmente 
fortement avant de diminuer comme attendu. Ce phénomène est attribué à l’activation 
thermique de la dissociation du précurseur sur la surface en croissance faisant croitre le 
film du Cu avec un rendement plus élevé qu’à basse température, où le dépôt est limité 
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soit par la réaction en surface des atomes d’hydrogène avec le précurseur, soit par l’apport 
en précurseur, mais impliquant systématiquement la molécule entière de [Cu(AMD)]2. 
Les films de Cu obtenus sont purs selon l’analyse EPMA et non texturés. Leur 
morphologie est nodulaire, lisse, caractéristique d’un mode de croissance de type Volmer-
Weber. La taille des grains est approximativement 0,15 µm pour ceux préparés à 200 °C. 
Elle augmente avec la température de dépôt et atteint 1 µm pour les films élaborés à 320 
°C. De la même manière, la taille des cristallites de Cu augmente presque linéairement, de 
20 nm à 200 °C à presque 80 nm à 300 °C. 
Les courbes d’indentation obtenues pour des essais réalisés à charge maximale de 
1 mN à 4 mN présentent deux points d’inflexion à la même profondeur de pénétration, 
approximativement. Le premier point d’inflexion est attribué à la rugosité élevée des films 
et le deuxième à l’influence du substrat. Des essais de rayage semblent indiquer une 
bonne adhérence entre le film de Cu et le substrat d’acier. Des études mécaniques plus 
approfondies sont nécessaires pour confirmer ces hypothèses. Une diminution du 
coefficient de frottement avec la diminution de la charge normale est constatée sur tous 
les échantillons. La raison de cette diminution du coefficient de friction peut être attribuée 
soit à l’effet de la pénétration dans le film soit à l’approche et le contact avec le substrat 
d’acier. La valeur moyenne du coefficient de frottement est de 0,16±0,01. Les observations 
MEB confirment la morphologie de Cu comme étant granulaire, avec une porosité élevée 
dans sa partie superficielle ; elles indiquent une ductilité importante des films. 
Les valeurs de la résistivité électrique pour les échantillons élaborés à 250 °C et 
280 °C sont voisines et dans le même ordre de grandeur que la valeur de référence de Cu. 
Par contre, la valeur pour l’échantillon élaboré à 240 °C, dont l’épaisseur est bien plus 
faible (50 nm) que celle des autres, est plus élevée. La résistivité intrinsèque des films de 
Cu élaborés dans le cadre de cette étude se situe autour de 3×10-6 Ωcm. 
Le présent travail a démontré la pertinence de l’utilisation de [Cu(AMD)]2 pour la 
MOCVD de revêtements multimétalliques contenant d’éléments oxophiles tels que 
l’aluminium. Cependant, la fenêtre de température de dépôt (200 °C - 350 °C) semble un 
peu décalée par rapport à celle du dépôt d’Al à partir de DMEAA (160 °C - 240 °C). Pour 
cette raison, mais aussi pour des raisons de différence notable des conditions thermiques 
de vaporisation et de transport des précurseurs vers la zone de dépôt (qui, d’expérience 
peut être source de réactions parasites et donc de difficultés de mise au point du procédé) 
les films Al-Cu seront réalisés par dépôt séquentiel suivi d’un recuit (Chapitre 6). 
Cependant, nous jugeons utile de tester à l’avenir un procédé de codépôt des deux 










Chapitre 5 : Dépôt chimique en phase vapeur du fer et de 






Ce chapitre est consacré à la MOCVD de couches minces de fer et de ses carbures 
et nitrures obtenus à partir de composés d’amidinates de fer. Nous reprenons dans ce 
chapitre, le travail et les résultats d’une publication que nous avons publiés en 2010 dont la 
référence est citée ci-dessous : 
V.V. Krisuyk, A.N. Gleizes, L. Aloui, A. Turgambaeva, B. Sarapata, N. Prud’homme, 
F. Senocq, D. Samélor, A. Zielinska-Lipiec, D. deCaro, C. Vahlas.Metalorganic chemical 
vapor deposition of iron-containing films from novel amidinate precursors. J. Electrochem. 
Soc, 2010, 157(8), D454-D461  
Cette publication intègre les résultats préliminaires présentés dans une publication 
antérieure citée en référence [139]. 
L’objectif de ce travail est de déterminer la fenêtre paramétrique permettant 
l’obtention de films composés de fer pur. Les résultats obtenus montrent que la fenêtre 
paramétrique est trop étroite pour obtenir ces films. Cependant, il s’est avéré possible 
d’utiliser cette famille de précurseurs pour préparer des matériaux en couches minces à 
base de carbures ou de nitrure de fer. Ces films présentent des propriétés mécaniques et 




Les films minces d’alliages métalliques et de céramiques non oxydes à base de fer, 
ont un large domaine d’applications, si bien qu’il y a un intérêt toujours actuel pour 
développer et améliorer la mise au point de nouvelles compositions de phase sous forme 
de films minces. On peut citer les quelques exemples suivants : l’utilisation de films de fer 
est envisagée dans des applications métallurgiques [63] ; les films contenant des nitrures 
de fer présentent d’intéressantes propriétés magnétiques, tribologiques et de résistance à 
la corrosion [140]. Avec leur dureté et leur point de fusion élevés, les carbures de fer 
suscitent un intérêt certain [141]. Même si les techniques de dépôt physique en phase 
vapeur (PVD) sont largement utilisées pour préparer de telles films, la technique du dépôt 
chimique en phase vapeur à partir d’un précurseur organométallique (MOCVD) est connue 
pour sa flexibilité, et sa rentabilité économique car elle permet, sous des conditions 
opératoires modérées, de faire croître rapidement des dépôts bien conformes à la surface, 
même en cas de surface complexe [43]. Cependant, la technique MOCVD n’est pas très 
utilisée pour préparer des films de nitrure de fer ou de fer métallique, sans doute à cause 
des inconvénients propres à cette technique : la contamination des films en carbone et la 
difficulté de contrôler leur composition et leur microstructure.  
Notre projet initial est d’étudier la préparation de films multimétalliques en co-
déposant par MOCVD de l’aluminium et du fer. De tels systèmes intermétalliques peuvent 
être utilisés pour élaborer des films contenant des aluminures de fer et, plus 
généralement, des alliages complexes métalliques (CMAs = complex metal alloys) qui 
présentent des combinaisons de propriétés particulières dont nous avons parlé dans le 
chapitre 1 [7]. Pour atteindre cet objectif, la sélection des précurseurs appropriés ne se 
limite pas seulement à identifier des complexes métalliques possédant des volatilités 
comparables et des températures de décomposition voisines. Idéalement, un précurseur 
de dépôt chimique en phase vapeur (CVD) doit être sélectionné et traité de manière à se 
décomposer proprement (coupure propre des liaisons chimiques, stabilité des ligands ou 
de leurs fragments etc… [142]. Pour co-déposer plusieurs métaux, il faut prendre en 
considération les réactivités chimiques différentes de ces métaux. C’est le cas des alliages à 
base d’aluminium – élément normal – et d’éléments de transition, comme le couple Fe-Al. 
Le caractère fortement électropositif de l’aluminium s’oppose à la présence d’éléments 
électronégatifs comme l’oxygène ou le fluor dans les précurseurs, aussi bien de 
l’aluminium que des métaux qui l’accompagnent. De même, l’affinité du fer pour le 
carbone exclut tout précurseur qui contiendrait des liaisons Fe-C. Enfin, il faut éviter les 
réactions d’échange de ligands entre les précurseurs car elles peuvent diminuer la 
volatilité de la phase gazeuse. Il est donc nécessaire de tester les précurseurs choisis, 
d’abord, séparément puis par paires [143]. C’est pourquoi, l’un des buts de ce travail était  
l’investigation d’un processus original de dépôt de films de fer par MOCVD. 
Comparativement à d’autres métaux, peu de travaux concernent le dépôt MOCVD 
de films de fer pur. Les composés Fe(Cp)2 [63, 144, 145] Fe(CO)5  [146-150] Fe2Cp2 [151] 
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Fe(COT)(CO)3 [152] (COT = 1,3,5-cyclooctatriene), et [(arene)(diene)Fe
0] [153], sont connus 
comme précurseurs de fer, mais ils ne répondent pas aux critères d’absence d’oxygène et 
d’absence de liaisons Fe-C. Le composé Fe((N(SiMe3)2)3 pourrait être envisagé mais la 
température minimale de dépôt correspondante est de 325 °C [154], ce qui est trop élevé 
pour une co-déposition avec de l’aluminium. Des films de fer alpha pur auraient été 
préparés entre 230°C et 280°C à partir du dihydrure de Fe(II), H2Fe[P(CH3)3]4, mais on 
dispose de peu d’informations sur le processus lui-même et le matériau obtenu. Enfin, Lim 
et al. ont montré que des amidinates de métaux de transition sont volatils [155] et 
peuvent être utilisés comme précurseurs pour faire croître de films minces des métaux de 
transition par la technique de dépôt par couches atomiques (ALD) [120, 121, 155, 156]. Ces 
travaux nous ont conduits à tester avec succès des amidinates de cuivre pour le dépôt de 
cuivre [60]. Ce travail était également motivé par l’étude des possibilités de dépôt des 
nitrures de fer par la technique MOCVD. Les nitrures de fer, en particulier la phase γ’-Fe4N, 
possèdent des propriétés magnétiques intrinsèques ; ils ont également une conductivité 
électrique élevée et une surface mécaniquement dure et chimiquement inerte [157, 158] 
Plusieurs techniques ont été appliquées pour le dépôt de films de nitrures de fer, comme 
l’évaporation thermique, la pulvérisation réactive et l’ablation laser ([159] et les références 
qui y figurent). La croissance épitaxiale à partir de FeCl3 et NH3 en phase vapeur a permis 
de produire des films épitaxies de Fe4N, mais avec deux inconvénients potentiels 
température de dépôt élevée (600°C) production d’acide chlohydrique [160]. Peu d’articles 
relatent la préparation de films de nitrures de fer par MOCVD. Funakubo et al ont rapporté 
la formation de la phase γ’-Fe4N à partir de fer bis-cyclopentadienyl et d’un mélange 
NH3/H2/CO2 au-dessus de 700 °C [161] Roberson et col [140], ont décrit la croissance des 
films de Fe3N à partir d’acétylacétonate de fer et d’ammoniac anhydre au-dessus de 600 
°C. 
Le travail présenté ici se focalise sur l’utilisation de deux amidinates de fer comme 
précurseurs pour le dépôt en phase vapeur(MOCVD) de Fe ou de Fe4N : le fer bis(N,N’-di-
iso-propylacetamidinate), [Fe2(µ-
iPr-MeAMD)2(η
2-iPr-MeAMD)2] (composé dimère) et le fer 
bis(N,N’-di-tert-butylacetamidinate), [Fe(tBu-MeAMD)2] (composé monomère) [121] [162]. 
Ces deux complexes métal-organiques sont exempts d’oxygène et les ligands y sont liés au 
fer par des liaisons Fe-N (Figure 5.1). Lim et al ont montré que le composé 2 peut être 
utilisé pour la croissance de films de fer pur par la technique ALD [120]. Les résultats 
seront présentés dans l’ordre suivant : étude du comportement thermique des deux 
précurseurs par spectroscopie de masse ; présentation des dépôts obtenus par MOCVD, en 
se focalisant sur leur composition élémentaire et phasique et sur leur morphologie ; 





1. Partie expérimentale 
1.1 Etude des précurseurs 
Les composés (composé dimère) et (composé monomère) (voir figure 5.1) ont été 
synthétisés par NanoMePS (www.nanomeps.fr) en adaptant le protocole de Li et col.[121], 
Ils ont été utilisés sans purification supplémentaire. Ils sont extrêmement sensibles à l’air 
et à la lumière. Conservés en boîte à gants métallique sous un flux d’argon 
continuellement purifié, ils se décomposent lentement : la poudre verte du précurseur 
(composé dimère) se ternit et la poudre blanche du précurseur (composé monomère)  




Figure 5.1. Formules développées des précurseurs (composé dimère à gauche) et (composé 
monomère à droite). 
La décomposition thermique des précurseurs en phase gazeuse est étudiée par 
une technique qui combine l’effusion de Knudsen et l’analyse d’une phase gazeuse par 
spectrométrie de masse. Les détails expérimentaux sont donnés dans la référence [163]. 
Le spectromètre de masse à temps de vol utilisé est alimenté par un système 
d’injection qui imite un petit réacteur CVD. 5 mg du composé sont scellés dans une 
ampoule de verre sous atmosphère inerte et chauffés à la température de vaporisation : 
90°C pour le (composé dimère), 70°C pour le composé monomère. La température de 
l’évaporateur est maintenue constante et les vapeurs saturantes sont transportées vers le 
réacteur CVD miniature à l’aide d’un conduit chauffé. Durant l’expérience, le réacteur est 
chauffé progressivement depuis la température de vaporisation jusqu’à 400°C, à la vitesse 
de 5°C/min. Un échantillon du mélange réactionnel est prélevé à travers l’orifice d’effusion 
(0,2mm) du réacteur dans l’analyseur de masse. Les spectres de masse sont enregistrés par 
ionisation électronique à 70 eV. La dépendance en température de la composition de la 




1.2 Conditions opératoires de dépôt 
Les dépôts CVD sont réalisés dans deux réacteurs (réacteur A et réacteur B) 
tubulaires à parois froides, verticaux, de même configuration. Le réacteur A est constitué 
d’un tube de verre contenant un plateau chauffant en acier inoxydable, de 20mm de 
diamètre, chauffé par induction. Il est utilisé pour l’étude préalable du dépôt de fer à partir 
de chacun des deux précurseurs. Le réacteur B est utilisé pour procéder aux revêtements 
multi métalliques. Il est composé d’un corps en acier inoxydable, contenant un plateau 
chauffant en acier inoxydable, de 60mm de diamètre, chauffé par une résistance 
électrique. Ce réacteur est décrit en détail dans les références [64, 121]. Une alimentation 
par douchette placée au-dessus du plateau chauffant assure un flux homogène des réactifs 
sur la surface des substrats. La grande surface du plateau chauffant du réacteur B permet 
d’augmenter le nombre et les types de substrats traités à la fois [64]. La pression de base 
est 10-6 Torr pour les deux réacteurs [64] Le dépôt à partir du précurseur (composé 
dimère) fut étudié dans le réacteur A uniquement, le dépôt à partir de précurseur 2 s’est 
révélé le plus prometteur pour les dépôts multi métalliques et fut donc étudié dans le 
réacteur A puis dans le réacteur B [64]. 
Les dépôts sont réalisés sur des disques de cuivre polycristallin de 10 mm de 
diamètre et 1 mm d’épaisseur. La disparition de la couleur rouge du cuivre marque le 
début du dépôt. Avant leur introduction dans le réacteur, les substrats sont polis à la patte 
diamantée jusqu’à une taille de grain de 5µm, puis nettoyés sous ultrasons dans un bain 
d’acétone et d’éthanol anhydre. De l’azote pur à 99.998% et de l’hydrogène pur à 99.999% 
sont introduits à travers des débitmètres massiques contrôlés par ordinateur. L’azote est 
utilisé comme gaz vecteur à travers le bulleur contenant le précurseur et comme gaz de 
dilution, et l’hydrogène comme gaz réactif. La pression de dépôt est de 10 Torr et la 
température des substrats est fixée à des valeurs comprises entre 150°C et 450°C. Le 
bulleur est maintenu à 95°C quand il contient le précurseur (composé dimère) et 85°C pour 
le précurseur monmère. La durée des dépôts est fixée à une valeur comprise entre 1 heure 
et 4 heures suivant les conditions opératoires. Le Tableau 5.1 détaille les flux gazeux dans 
les deux réacteurs A et B suivant le précurseur en jeu. Les conditions dans les deux 
réacteurs diffèrent essentiellement par le rapport des concentrations en hydrogène et en 
vapeur de précurseur, rapport que l’on appellera H/P par la suite. Les pressions de vapeur 
saturante en fonction de la température n’étant pas connues pour ces deux nouveaux 
précurseurs, il n’est pas possible d’évaluer le rapport H/P. On peut simplement 
mentionner qu’il est 3 à 4 fois plus élevé dans le réacteur B que dans le réacteur A. 
Les phases déposées sont identifiées par diffraction des rayons X en incidence 
rasante (DRXIR) sur un diffractomètre Seifert 3000 (radiation de la raie Kα du cuivre ; angle 
d’incidence = 2 ou 3° ; pas = 0,04°). Les morphologies de surface et en coupe sont 
observées à l’aide d’un microscope électronique en balayage (MEB) sur un LEO 435 VP ou 
sur un JEOL JS6700F équipé d’un canon à émission par effet de champ (FEG). L’analyse 
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élémentaire des films est obtenue par la technique EPMA (Electron Probe Micro Analysis) 
sur un instrument CAMECA SX50 et par spectroscopie de photoélectron X (XPS) sur un 
instrument ESCALAB-MkII (V Scientific) avec la radiation Mg Kα non monochromatique 
(résolution totale de ± 0,5 eV). 
 
Tableau 5.1. Flux des gaz dans les réacteurs A et B. 
 
La surface des dépôts a été nettoyée par faisceau d'ions d'argon sous UHV avant 
les analyses. Les propriétés magnétiques des films sont caractérisées à température 
ambiante sur un magnétomètre à SQUID (Quantum Design MPMS2). Le champ 
magnétique est appliqué parallèlement au film. La contribution diamagnétique du substrat 
est jugée négligeable devant la magnétisation des films. 
2. Résultats 
2.1 Caractérisation et comportement thermique des précurseurs 
Les spectres de masse des deux précurseurs se caractérisent par la présence de 
pics moléculaires intenses correspondant au monomère [FeL2]
+ et au ligand libre [HL]+ (voir 
la figure 5.2 et la figure 5.3). On n’observe pas de pics pour des rapports masse/charge 
(m/z) plus élevés que la valeur attendue pour le monomère FeL2, soit 338 uma pour le 
précurseur dimère et 394 uma pour le précurseur monomère. Cette observation est 
conforme à la structure monomère du précurseur à l’état solide [121]. Par contre, le 
deuxième précurseur est un dimère à l’état solide [121]; des mesures de tension de vapeur 
seront donc nécessaires pour confirmer la structure monomère en phase gazeuse. Les 
figures 5.2 et 5.3 montrent comment varie l’intensité des pics en fonction de la 
température sur les spectres de masse des composés (composé dimère) et (composé 
monomère) respectivement. Avant tout commentaire, il faut souligner que les produits 
gazeux observés sont insensibles à la présence d’hydrogène. 
Pour le composé dimère (Figure 5.2, L = [C3H7)NC(CH3)N(C3H7)], il n’y a pas de 
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décroît, le précurseur se décompose. La décomposition est maximale à 250°C. Les 
principaux produits de décomposition sont le ligand HL (m/z = 142), l’acétonitrile CH3CN 
(m/z = 41) et (CH3)2CHNH (m/z = 58). Il est à noter que nous n’avons pas trouvé de spectres 
de référence pour le ligand hydrogéné HL. Ceci pose le problème de la superposition des 
spectres en provenance d’HL avec ceux en provenance d’autres produits et donc de 
l’identification de l’origine de ceux-ci. Cependant, la forme de la courbe de dépendance en 
température du signal des ions [HL]+ (m/z 142), [CH3CN]
+ (m/z 41) et [(CH3)2CHCN]
+ (m/z 





Figure 5.2. Composition de la phase gazeuse en fonction de la température 
pour le composé dimère (L = (C3H7)NC(CH3)N(C3H7)). 
 
 
Figure 5.3. Composition de la phase gazeuse en fonction de la température 
 pour le précurseur monomère (R = ter-butyl, C4H9; L = RNC(CH3)NR). 





























Ce résultat, tout comme l’analyse de l’intensité d’autres pics du spectre de masse 
permet d’identifier CH3CN et (CH3)2CHCN comme étant des produits gazeux de la 
décomposition, avec le ligand HL. La Figure 5.3 montre l’intensité des pics en fonction de la 
température pour le composé monomère [(L = (C4H9)NC(CH3)N(C4H9)] en présence 
d’hydrogène. 
La décomposition commence à 150°C, comme le montre la décroissance considérable de 
l’intensité des pics initiaux. La décomposition est maximale à 250°C. Les principaux 
produits de décomposition sont le ligand HL (m/z = 170), CH3CN (m/z = 41), C4H8 (m/z = 
56), C4H9 (m/z = 57) et (CH3)2CHNH (m/z = 58). L’évolution de l’intensité des pics 
moléculaire n’est pas brutale, ce que l’on peut attribuer à la faible stabilité du composé. 
De même, les courbes correspondant à [HL]+, [CH3CN]
+ et [(CH3)2CHNH]
+ ont des profils 
compliqués, car ces molécules proviennent à la fois de la fragmentation de FeL2 et de 
quelques sous-produits (HL par exemple) sous l’impact des électrons, et de la 
décomposition thermique de FeL2 quand la température appropriée est atteinte. 
2.2 Analyse élémentaire des films 
Le Tableau 5.2 présente les teneurs en carbone et en azote mesurées par EPMA, 
et les phases principales détectées par DRXIR (voir le paragraphe suivant) pour trois films 
préparés avec le précurseur (composé dimère) et six films préparés avec le précurseur 
monomère.  
Tableau 5.2. Résultats des analyses élémentaires du carbone et de l’azote par EMPA, et phases 
identifiées par DRX dans les films. Dans ce Tableau le codage des échantillons désigne 
successivement le précurseur (composé dimère ou monomère), le réacteur (A ou B) et la 
température en °C. 
Code Précurseur Tdépôt 
(°C) 
% at C % at N Phases 
identifiées 
1A350 composé dimère 350 24 0 (Fe), Fe3C 
1A400 composé dimère  400 28 0 Fe, Fe3C, Fe4C 
1A450 composé dimère  450 33 0 (Fe), Fe3C, Fe4C 
2A280 Composé monomère 280 18 0 (Fe, Fe3C), Fe4C 
2A300 Composé monomère 300 18 0 (Fe, Fe3C), Fe4C 
2A320 Composé monomère 320 15 7 (Fe), Fe3C, Fe4N 
2A350 Composé monomère 350 17 7 (Fe), Fe3C, Fe4N 
2B280 Composé monomère 280 12 9 (Fe, Fe3C), Fe4N 




Dans ce Tableau et dans les suivants, le code des échantillons indique le 
précurseur (1 pour le dimère ou 2 pour le monomère), le réacteur (A ou B) et la 
température de dépôt en degrés Celsius. A titre d’exemple, l’échantillon 2B280 a été 
élaboré à partir de composé monomère à 280 °C avec une forte teneur en hydrogène dans 
la phase gazeuse réactive. L’épaisseur moyenne des films est dans la fourchette 250-300 
nm. La teneur en oxygène est inférieure au seuil limite de détection de l’analyseur EPMA. 
Les analyses XPS ont été faites sur les films tels que préparés. D’après la décomposition 
des pics Fe 2p et C 1s et d’après les données XPS de la littérature sur les dépôts contenant 
du fer [164]. Les films préparés contiennent des composants mineurs formés d’oxyde de 
fer (Fe 2p3/2 autour de 712 eV) et de carbones organique et graphitique. 
L’oxyde de fer s’est très probablement formé lors de l’exposition des films à l’air 
ambiant et peut donc être considéré comme un contaminant superficiel. Les profils 
d’analyse en profondeur montrent que les films ont une composition homogène, à 
l’exception de la contamination en surface. 
D’après la diffraction des rayons X et les analyses XPS (voir paragraphes suivants), 
les principales phases contenant du fer dans les dépôts sont les carbures de fer Fe3C et 
Fe4C, le nitrure Fe4N et le fer métallique. Le Tableau 5.2 indique que dans les conditions 
opératoires étudiées, le composé dimère ne permet pas l’incorporation d’azote dans les 
films. La phase Fe4N n’est stabilisée que dans les films déposés à partir du composé 
monomère et seulement dans des conditions de forte teneur en H2 ou à température de 
dépôt élevée supérieur ou égale à 320 °C. 
2.3 Diffraction des rayons X 
Les diagrammes de diffraction X des films préparés à partir des deux précurseurs 
(composé dimère et monomère) sont présentés dans les Figures 5.4 et 5.5 respectivement. 
Le Tableau 5.3 résume les analyses élémentaires du carbone et de l’azote et indique la 
nature et la position des raies pour les différentes phases identifiées par DRX. Y sont 
également présentés les angles de diffraction 2θ calculés pour le cuivre (a = 3,6078 Å) et 
mesurés sur les diffractogrammes jusqu’à 80°. 
On constate que les angles 2θ mesurés pour les raies de diffraction (111), (200) et 
(220) du substrat de cuivre ne diffèrent pas plus de 0,05° des angles calculés. Ceci permet 
d’utiliser le substrat comme standard interne pour caler les angles mesurés. Aucun oxyde 
de fer ou de cuivre n’est décelé sur les diagrammes. Certaines raies de diffraction 
observées correspondent aux phases Feα (JCPDS No. 6-696) et Fe3C (JCPDS No. 34-1). 
D’autres peuvent être attribuées soit à Fe4C soit à Fe4N selon le film analysé. Le carbure 
Fe4C a deux formes allotropiques [141, 165, 166] La forme observée ici a la même 





Figure 5.4. Analyse DRX des films obtenus à partir du (composé dimère)  sur substrat de Cu dont les 
pics de diffraction sont identifiés par des flèches. 
 
 
Figure 5.5. Analyse DRX des films obtenus à partir du composé monomère sur substrat de Cu dont 
les pics de diffraction sont identifiés par des flèches. 
 
Ces deux composés cristallisent dans le système cubique P, avec des paramètres 
de maille très proches : a = 3,790 Å pour Fe4N [167] et a = 3,678 Å pour Fe4C [141, 165] Ils 
donnent donc des diagrammes de diffraction très voisins. Pour attribuer des réflexions 
observées à l’un plutôt qu’à l’autre composé, il faut pouvoir mesurer les angles de 
diffraction avec précision. Il n’existe pas de diffractogramme de référence pour la phase 
Fe4C dans la base de données JCPDS. On peut toutefois calculer un tel diffractogramme à 
partir de celui de γ’-Fe4N (JCPDS No. 6-062) en tenant compte de la différence de 
paramètre de maille. 
En utilisant le substrat de cuivre comme standard interne, les pics à 41,25 ± 0,02° 
et 47,99 ± 0.02° peuvent être attribuées aux réflexions (111) et (200) de γ’-Fe4N, et ceux 
observés à 41,45 ± 0,02° et 48,19 ± 0,04° peuvent être attribués aux mêmes réflexions 
pour Fe4C (voir Tableau 5.3). Le décalage systématique de 0,2° entre les angles de 
diffraction équivalents (41,45° - 41,25° et 48,19° - 47,99°) est significativement plus large 
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Tableau 5.3. Résultats des analyses élémentaires du carbone et de l’azote par EPMA, et phases 
identifiées par DRX dans les films. Dans ce Tableau le codage des échantillons désigne  
successivement le précurseur (dimère ou monomère), le réacteur (A ou B) et la température en °C. 
 
  
Code 1A350 1A400 1A450 2A280 2A300 2A320 2A350 2B280 2B300 
Présence de N 
(EPMA) 
non non Non non Non Oui oui Oui Oui 
Composants 2θ (deg) 
Fe3C (121) 37,80 37,76 37,80             
Fe3C (002) 39,74 39,85 39,78       39,77   39,73 
Fe3C (201) 40,74 40,75 40,71             
Fe4C (111)   41,48 41,48 41,49 41,44     
Fe4N (111)      41,27 41,29 41,24 41,31 
Cu (111) : 43,40 43,43 43,41 43,42 43,45 43,40 43,41 43,42 43,41 43,45 
α-Fe (110) ; Fe3C 
(220) 
44,69 44,73 44,62 44,76 44,70 44,62 44,69 44,67 44,69 
Fe3C (112) 45,86 45,93       45,95 45,92   45,89 
Fe4C (200)       48,25 48,11     
Fe4N (200)      47,96 47,94 48,01 48,02 
Fe3C (221) 49,20 49,23 49,11             
Cu (200) : 50,55 50,55 50,55 50,56 50,57 50,51 50,54 50,54 50,52 50,56 
Fe3C (301) 58,14 58,10 58,08             
α-Fe (200)   65,06               
Fe4N (220)          70,20 70,12 70,10 70,21 
Cu (220) : 74,29 74,22 74,21 74,29 74,26 74,23 74,22 74,22 74,21 74,22 
Fe3C (401) 78,23                 
 α-Fe (211) 82,95 
(large) 
82,40               
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que la différence de 0,05° tout au plus entre les angles de diffraction reportés sur la fiche 
JCPDS du cuivre et ceux observés pour le substrat de Cu. La distinction entre Fe4C et Fe4N 
est donc sans ambiguïté. 
Par contre, la mise en évidence du Fe métallique en présence de carbure de fer 
peut présenter une ambiguïté, car la réflexion la plus intense du fer-alpha, la réflexion 
(110), et la réflexion forte (220) du carbure Fe3C ont des angles 2θ très voisins, 
respectivement 44,67° et 44,59°, et se chevauchent. Les réflexions détectées aux environs 
de 44,6-44,7° dans chacun des diagrammes peuvent donc être attribuées à Fe-α et à Fe3C. 
De plus, les réflexions les plus intenses de Fe3C à 43,77° et à 42,90° peuvent être masquées 
par la réflexion Cu(111) à 43,40°. 
En s’appuyant sur les diffractogrammes présentés à la Figure 5.4 et les données 
qui sont extraites et analysées dans le Tableau 5.3, les films obtenus à partir du précurseur 
1 contiennent systématiquement la phase Fe3C. Pour le film déposé à 400°C (1A400), deux 
réflexions faibles à 2θ = 65,06° et 82,40° peuvent être indexées α-Fe(200) et α-Fe(211) 
respectivement. Pour le film déposé à 350°C (1A350), la réflexion (200) n’apparaît pas, et 
la réflexion (211) peut être incluse dans la réflexion large observée à 82,95°.  
Pour le film déposé à 450°C (1A450), il n’y a pas de réflexion correspondant au fer 
exceptée celle attribuable également à Fe3C. Enfin, pour les films déposés à 400°C et 
450°C, il y a une réflexion à 41,48° correspondant bien avec la réflexion la plus intense de 
la phase Fe4C, la réflexion (111). 
En dépit du faible domaine de température sur lequel ils ont été préparés, les 
films déposés à partir du précurseur monomère présentent des différences notables entre 
eux (Figure 5.5, Tableau 5.3). La présence possible de fer métallique peut être seulement 
déduite de la raie à 44,7° qui peut appartenir aussi à la phase Fe3C. Les raies à 39,7° et 
45,9° indiquent la présence de Fe3C dans les films obtenus à 320°C et 350°C avec un 
rapport H/P faible, et à 300°C avec un rapport H/P élevé. Les diffractogrammes des films 
obtenus à 280°C et 300°C à faible rapport H/P, présentent des raies attribuables à la phase 
Fe4C, tandis que ceux des quatre autres films, obtenus aussi bien avec un rapport H/P 
faible qu’avec un rapport H/P élevé, présentent des raies attribuables à la phase Fe4N. 
L’intensité de sa réflexion (111) montre que Fe4N est le constituant principal et que sa 
croissance est fortement orientée <111>. Soulignons que les diffractogrammes qui 
indiquent la présence de Fe4N sont précisément ceux des films où la présence d’azote a 
été décelée par l’analyse élémentaire EPMA (Tableau 5.2). 
2.4 Analyse XPS 
Le Tableau 5.4 montre la décomposition du pic Fe 2p3/2 pour cinq films obtenus à 
partir du précurseur monomère, à faible rapport H/P (réacteur A), pour des températures 
comprises entre 260°C et 350°C. Le pic du fer est décomposé en quatre pics. Le premier 
(Fe1), à 707-708 eV, est attribué au fer métallique et Fe4N car une étude a montré que 
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l’énergie de liaison (EL) des électrons 2p3/2 des nitrures de fer et du fer métallique sont 
trop proches pour permettre de distinguer le Fe métallique de ses nitrures [168]. Ce point 
a été confirmé par des analyses XPS de films minces amorphes de la phase Fe4N par 
Fehlner et col. [169], et par l’étude de la structure électronique de films ultra minces de la 
phase γ’-Fe4N  orientée (100) par Navio et col. [170, 171]. [170, 171]. Le deuxième pic 
(Fe2), à 708-709 eV, est attribué aux carbures de fer FenC (n = 3, 4). Le pic à 710-712 eV 
(Fe3) est attribué aux oxydes de fer ; le pic à 713-714 eV (Fe4) est le pic satellite de shake-
up. Le pic C 1s se décompose en trois pics (Tableau 4) : carbures (C1), carbone graphite 
(C2) et carbone organique (C3). 
Les rapports atomiques Fe1/Fetotal, Fe2/Fetotal, Fe3/Fetotal, C1/Ctotal, C2/Ctotal et 
C3/Ctotal, où Fetotal et Ctotal sont les teneurs atomiques totales en fer et en carbone, sont 
déduites des surfaces respectives des pics correspondants. Leurs valeurs sont données 
dans le Tableau 5.4. Les oxydes de fer qui se sont formés en surface recouvrent les autres 
formes de fer présentes dans le film. Par conséquent, à cause de la faible profondeur 
d’analyse de la technique XPS, il est très probable que le pourcentage en oxydes de fer, 
Fe3/Fetotal, soit surestimé par rapport à ceux des autres espèces de fer, Fe1/Fetotal et 
Fe2/Fetotal. Les diffractogrammes montrent que les films déposés à 260°C, 280°C et 300°C 
ne contiennent pas de nitrure de fer. Le pic observé vers 707 eV, témoigne donc 
uniquement de la présence du fer métallique dans ces films. Le rapport Fe2/Fetotal croît 
avec la température du dépôt. Les films déposés à 320°C et 350°C contiennent le nitrure 
Fe4N d’après l’analyse DRX. La présence d’azote dans les films tels qu’obtenus est prouvée 
par les analyses EPMA (Tableau 5.2).  
Cependant le pic N 1s n’apparaît pas sur les spectres XPS, probablement parce 
que le nitrure Fe4N se décompose lors de l’abrasion ionique des films. Pour ces deux films, 
le pic Fe1 vers 707 eV peut être attribué au fer métallique présent avant l’abrasion et au 
fer métallique formé lors de l’abrasion. Le Tableau 5.4 montre que la formation de Fe4N à 
320°C s’accompagne d’une décroissance des rapports atomiques Fe2/Fetotal et C1/Ctotal de 
0,45 à 0,32 et de 0,71 à 0,52 respectivement. 
2.5 Vitesse de croissance des films 
Les deux diagrammes de type Arrhenius de la Figure 5.6 permettent de comparer 
les vitesses de croissance des films obtenus à partir des deux précurseurs. La courbe de 
tendance linéaire pour le précurseur dimère donne une énergie d’activation apparente de 
l’ordre de 73 KJ/mol pour des températures de dépôt entre 300 et 450oC. 
Le diagramme correspondant au précurseur monomère montre deux zones : en 
dessous de 300°C, l’énergie d’activation apparente est de 146 KJ/mol environ ; entre 300°C 
et 350°C, elle s’établit aux environs de 66 KJ/mol. On ne peut manquer de rapprocher cette 
brutale diminution d’énergie d’activation avec le changement de composition des films 
lorsque la température de dépôt dépasse 300°C : la phase Fe4C est présente dans les films  
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Tableau 5.4.Décomposition des pics XPS Fe 2p3/2 et C 1s pour les films préparés avec le précurseur 
monomère: les énergies de liaison (EL) et les déplacements en énergie (ΔE) par rapport au pic Fe1 
ou au pic C2 sont exprimés en eV. Et les rapports atomiques sont indiqués en gras. 
Code des 
pics 
Fe1 = Fe métal 
+ Fe nitrures 
Fe2 =             
Fe carbures 
Fe3 =             
Fe oxydes 
C1 =            
C carbures 
C2 =              
C graphite 
C3 =            
C organique 
 2p3/2 EL  
% at Fe1/Fetotal  
2p3/2 EL (ΔE) 
% at Fe2/Fetotal 
2p3/2 EL (ΔE) 
% at Fe3/Fetotal 
1s EL (ΔE) 
% at 
C1/Ctotal 
1s EL  
% at C2/Ctotal 
1s EL (ΔE) 
% at 
C3/Ctotal 

























































Figure 5.6. Comparaison des deux diagrammes Arrhenius des films  
déposés à partir du précurseur dimère (triangles) et du précurseur monomère (carrés). 
 
préparés à 280°C et à 300°C, la phase Fe4N est présente dans les films préparés à 320°C et 
à 350°. La variation de la nature des espèces présentes dans les films en fonction de la 
température de dépôt ne permet pas de qualifier d’Arrhenius le diagramme de la figure 




2.6 Morphologie des films 
Les films, déposés sur des surfaces de cuivre polies, présentent une surface 
métallique réfléchissante de couleur grise. Cette morphologie est très prononcée pour les 
films obtenus avec le précurseur monomère. Les Figures 5.7 et 5.8 montrent des 
micrographies MEB de la surface des films déposés à partir du précurseur dimère à 350°C 
et à 400°C. Les figures 5.9 et 5.10 montrent le même type de micrographies pour les films 
déposés à partir du précurseur 2 à 280°C et 350°C. Pour des températures de dépôt  
 
 
Figure 5.7. Micrographies MEB en surface des films obtenus 
à partir du précurseur dimère à 350oC. 
 
 
Figure 5.8. Micrographies MEB en surface des films obtenus à 




inférieures à 300°C, les films sont composés de nano cristallites (taille < 100nm) avec un 
arrangement dense, quel que soit le précurseur. Cette nano structuration donne des 
surfaces extrêmement lisses.  
 
 
Figure 5.9. Micrographies MEB en surface des films obtenus 
à partir du précurseur monomère à 280oC. 
 
Figure 5.10. Micrographies MEB en surface des films obtenus 
à partir du précurseur monomère à 350oC. 
 
Par contre, les films préparés à 350°C ont des microstructures différentes suivant 
le précurseur (Figures 5.7 et 5.10). Le film déposé à partir du précurseur dimère contient 
essentiellement du carbure Fe3C sous forme de nanocristaux mal définis. Par contre, le film 
déposé à partir du précurseur monomère est un assemblage de micro cristaux de nitrure 
Fe4N très bien facettés : la texture <111>, mise en évidence par diffraction des rayons X 
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(Figure 5.5), apparaît très bien sur la micrographie MEB (Figure 5.10). L’utilisation de 
températures de dépôts différentes et de deux précurseurs conduit donc à des 
microstructures très différenciées, en corrélation avec les modifications de composition 
discutées plus haut.  
2.7 Propriétés magnétiques 
La Figure 5.11 montre les courbes de variation de l’aimantation 4πM en fonction 
du champ H pour les films 1A400 et 2A320. Pour le film 1A400, constitué principalement 
de carbure Fe3C et, de façon présumée, de fer alpha, les valeurs de la magnétisation à 
saturation (4πMs = 4,1 kG) et du champ coercitif (Hc = 180 Oe) sont comparables à celles 
récemment publiées [172] pour des poudres mixtes (Fe3C /Fe-α) préparées par broyage. La 
courbe de magnétisation du film 2A320 composé de nitrure Fe4N-γ’ texturé <111> 
correspondant au film montre une aimantation à saturation 4πMs = 13,6 kG et un champ 
coercitif Hc = 130 Oe. L’aimantation à saturation est plus faible que celle du nitrure phase 
Fe4N-γ’ massif, 4πMs = 18 - 21 kG [173]. 
 
 
Figure 5.11. Boucles de magnétisation (4πM) – champs magnétique (H) 
de l’échantillon 1A400 (carrés) et 2A320 (cercles). 
 
Cette différence peut être attribuée à des effets de taille car, à température 
ambiante, la valeur de 4πMs baisse avec la taille des cristallites [174], comme ça peut être 
dû à la présence de carbone libre dans le film. La diminution de la magnétisation à 
saturation a été observée pour des films de Ni préparés par MOCVD [175]. La valeur de 
130 Oe trouvée ici pour Hc est plus forte que celles de 35 à 45 Oe mesurées pour des films 
de Fe4N-γ’ orientés <001> déposés sur des substrats  MgO(001) et MgO(111) [176]. Cette 
différence peut être attribuée à la morphologie des films. Les films orientés sur des 
Magnetic field H (Oe)




























surfaces MgO(001) et MgO(111) présentent des larges cristallites dans lesquels les spins 
s’arrangent facilement. 
Les films contenant Fe4N-γ’ préparés par MOCVD sont constitués de cristallites de 




Les films déposés à partir du composé monomère contiennent moins d’espèces 
carbonées que ceux déposés à partir du composé dimère. De plus, le composé monomère 
permet une température de début de dépôt plus faible et une vitesse de dépôt plus élevée 
que le composé dimère. Pour ces raisons, Fe(tBu-MeAMD)2 est un précurseur plus 
intéressant que Fe2(
iPr-MeAMD)4 pour préparer des dépôts à base de fer [139]. L’affinité 
du fer pour le carbone explique la formation du carbure Fe3C dans la plupart des 
conditions expérimentales mises en œuvre. Il existe cependant des conditions pour 
lesquelles il se dépose également soit du fer métallique soit du nitrure Fe4N ou du carbure 
Fe4C. Le Fe4N et Fe4C sont isostructuraux. Leur structure cristalline est un réseau cubique 
primitif contenant quatre atomes Fe et un atome N (C) par maille avec un arrangement de 
type semi antipérovskite (FeXFe3 avec X = N ou C). Les paramètres a diffèrent de 3% 
seulement. Il n’est donc pas facile de distinguer ces deux phases l’une de l’autre par 
diffraction des rayons X. Dans ce travail, la possibilité d’utiliser le cuivre des substrats 
comme étalon interne pour remplacer les angles de Bragg a permis de lever cette 
difficulté. 
Comme indiqué dans l’introduction, les travaux sur la CVD du nitrure Fe4N sont 
peu nombreux. Funakubo et col. [161] d’une part, Takahashi et col. [160] d’autre part ont 
chacun opéré à haute température 700 °C et à la pression atmosphérique, à partir de 
précurseurs distincts pour le fer et l’azote générant des phases gazeuses complexes. Les 
conditions du procédé décrit ici sont nettement plus compliqués vu qu’on a travaillé à 
basse pression [124]. La formation de la phase Fe4N est compatible avec l’analyse des 
données de spectrométrie de masse sur la composition de la phase gazeuse lors de la 
décomposition thermique du composé monomère. Le schéma de la Figure 5.12, élaboré 
d’après ces données, résume le mécanisme proposé pour cette décomposition (toutes les 
conversions se font à la surface) : 
(i) migration d’un atome d’hydrogène H d’un ligand à un autre, dissociation de la liaison 
Fe-N et libération d’un ligand HRNC(CH3)NR-H dans la phase gazeuse ; (ii) décomposition 
du groupe [Fe(RNC(CH3)NR-H)] restant avec (a) libération du radical HNCH(CH3)2 (m/z = 58) 
dans la phase gazeuse, formation de carbone et de l’intermédiaire de surface [Fe–
C(CH3)=NR], et (b) libération de méthylpropène (CH3)2C=CH3 (m/z = 56) et de 
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l’intermédiaire de surface [Fe–N=C(CH3)NR] ; (iii) décomposition des intermédiaires de 
surface avec libération d’acétonitrile CH3CN (m/z = 41) et du radical tert-butyle R (m/z = 
56) avec, pour résultat, la formation sur la surface de (a) liaison Fe---N et (b) de Fe et de C. 
 
 
Figure 5.12. Mécanisme de la décomposition de précurseur monomère. 
L’affinité du fer pour le carbone et l’oxygène crée des contraintes majeures pour 
déposer du fer métallique qui est l’objectif initial, dans le but de pouvoir réaliser des 
alliages métalliques à base d’aluminium. Plus précisément, la stabilisation du fer 
métallique doit nécessiter une bonne ventilation de la surface du dépôt en formation, de 
manière à s’approcher des conditions de la technique ALD. Il serait sans doute également 
préférable que l’hydrogène soit utilisé à l’état atomique mais, dans le cadre de la thèse 
nous n’avons pas eu accès à des solutions techniques permettant la formation in situ 
d’hydrogène atomique. 
Les conditions de température et de pression étudiées dans ce travail 
correspondent à celles présentées pour les dépôts binaires et ternaires. La température 
minimale pour le dépôt de Fe est de (~280 °C). Malgré la considération de ce critère de 
compatibilité, elle reste trop élevée par rapport à celle de l’élément majoritaire d’une 
phase icosaédrique Al-Cu-Fe. Ainsi, la question de la compatibilité des précurseurs 
amidinates de Fe pour un procédé de codépôt de type Al-Fe se pose non seulement par 
rapport à la contamination par des éléments tels que le carbone et l’azote, mais aussi par 
rapport à la température de dépôt des deux éléments dans le contexte adopté. Il convient 
donc de déterminer la température de dépôt de Fe, malgré une teneur visée pour celui-ci 
bien plus faible que pour l’Al.  
En effet, dans la phase Al62Cu23Fe15 le rapport Fe/Al est 0,24. Une activation 
supplémentaire du mécanisme de dissociation des amidinates pourrait contribuer 
simultanément à la diminution de la température de dépôt et à la pureté des films. Ceci 
peut se faire par exemple par l’utilisation d’hydrogène atomique et par une bonne 
ventilation de la surface en croissance de manière à s’approcher des conditions opératoire 
de la technique ALD. Il est à rappeler que cette étude a été menée en vue de la 
détermination éventuelle des conditions appropriées pour un codépôt. Si par contre il est 












conditions opératoires testées peuvent être bien plus variées. Dans cet esprit, la variation 
de la température se limiterait par une faible vitesse de croissance et par l’incorporation 
de carbone pour ce qui est des valeurs basse et élevées, respectivement. Par contre, la 
variation de la pression peut être intéressante, ainsi des pilotages des phases de chrome, 
métallique ou carbure réalisé en faisant varier la pression, tel que a été rapporté par 
Maury et col. [177]. 
 
4. Conclusion 
Des amidinates de fer ont été testés comme précurseurs pour déposer du fer par 
MOCVD, dans le cadre d’une étude sur l’utilisation de cette technique pour préparer des 
alliages métalliques complexes à base d’aluminium, de cuivre et de fer. Dans ce contexte, 
les amidinates de fer sont intéressants a priori car ils ne contiennent ni oxygène ni liaison 
Fe-C. Des deux composés retenus, le dérivé iso-propylé (composé dimère) est un dimère à 
l’état solide alors que le dérivé tri-butylé (composé monomère) est un monomère. A l’état 
gazeux, la spectrométrie de masse a montré que les deux molécules sont des monomères. 
Le composé dimère se décompose à partir de 160 °C avec, comme principaux produits de 
décomposition le ligand HL, l’acétonitrile CH3CN et (CH3)2CHNH. Le composé monomère se 
décompose à partir de 150 °C avec, comme principaux produits de décomposition le ligand 
HL, CH3CN, C4H8, C4H9 et (CH3)2CHNH. La décomposition maximale pour les deux produits a 
lieu à 250 °C. Les dépôts ont été réalisés à 10 Torr et à des températures entre 280 °C et 
450 °C. Les films obtenus à partir du composé monomère sont contaminés en carbone à 
une teneur moins importante que ceux obtenus à partir du composé dimère. Une analyse 
combinée de DRX, EPMA, XPS a révélé que du fer et/ou du carbure Fe3C sont présents dans 
les films. Le carbure Fe4C ou le nitrure Fe4N se forment également suivant la température 
et le rapport des concentrations en hydrogène et en précurseur à l’entrée du réacteur. 
Les diagrammes type Arrhenius du dépôt à partir des deux précurseurs ont été 
déterminés. Celui correspondant au composé monomère présente deux zones : en 
dessous de 300°C, l’énergie d’activation apparente est de 146 KJ/mol environ ; entre 300°C 
et 350°C, elle s’établit aux environs de 66 KJ/mol. La limite entre les deux correspond au 
changement de la composition des films, de Fe4C à 300 °C et en dessous, à Fe4N au-dessus. 
Les films déposés à partir du composé monomère présentent une surface 
métallique réfléchissante de couleur grise. Pour des températures de dépôt inférieures à 
300°C, les films sont composés de nano cristallites (taille < 100nm) avec un arrangement 
dense, quel que soit le précurseur. Cette nano structuration donne des surfaces 
extrêmement lisses. Les films préparés à 350°C ont des microstructures différentes suivant 
le précurseur. Le film déposé à partir du précurseur (dimère) contient essentiellement du 
carbure Fe3C sous forme de nanocristaux mal définis ; celui déposé à partir du précurseur 
monomère est un assemblage de micro cristaux de nitrure Fe4N très bien facettés et 
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texturés suivant l’orientation <111>. Ces derniers présentent une aimantation à saturation 
4πMs = 13,6 kG et un champ coercitif Hc = 130 Oe. Les films constitués principalement de 
carbure Fe3C et, de façon présumée, de fer alpha présentent une aimantation à saturation 
4πMs = 4,1 kG et un champ coercitif Hc = 180 Oe. 
Ces résultats indiquent qu’il est difficile de considérer ces précurseurs pour le 
codépôt d’alliages intermétalliques contenant de Fe. La fenêtre paramétrique pour le 
dépôt de Fe pur reste à déterminer ; elle serait très probablement étroite. De manière plus 
globale, cette étude peut être considérée comme un balayage systématique des matériaux 
à base de fer que l’on peut obtenir par MOCVD à partir des amidinates de fer. La 
détermination de l’ensemble des conditions appropriées à l’obtention soit de fer 
métallique, soit de nitrure Fe4N ou même de carbures, nécessite de poursuivre les travaux 










Chapitre 6 : Revêtements d’alliages intermétalliques Al-Cu 
élaborés par MOCVD 
 
Ce chapitre est consacré à l’exploration d’un procédé de dépôt de couches minces 
contenant de composés intermétalliques AlxCuy, et notamment de la phase approximante 
Al4Cu9. Le procédé consiste au dépôt séquentiel par MOCVD de couches minces d’Al et de 
Cu, suivi par un recuit, dans le but d’activer la diffusion réactive entre les deux souscouches 
et de former ainsi les composés ciblés. La formation de ces composés pendant le recuit est 
suivie in situ par diffraction de rayons X et par mesure de la résistance électrique, réalisée 
dans un appareil conçu et réalisé au laboratoire. 
Nous reprenons dans ce chapitre, le travail et les résultats de deux manuscrits qui 
ont fait l’objet de deux publications parues en 2011 et 2012 dont les références sont : 
Th. Duguet, F. Senocq, L. Aloui, F. Haidara, D. Samélor, D. Mangelinck, C. Vahlas, 
Monitoring microstructure and phase transitions in thin films by high-temperature 
resistivity measurements, Surf. Interface Anal., publié en ligne 25/01/2012, doi 
10.1002/sia.4854. 
L. Aloui, Th. Duguet, F. Haidara, M-C. Record, D. Samélor, F. Senocq, D. 
Mangelinck, C. Vahlas, Al-Cu intermetallic coatings processed by sequential metalorganic 
chemical vapor deposition and post deposition annealing. Applied Surface Science, 2012, 
258, 6425-6430. 
Cette présentation a le mérite d’une description autonome du travail fourni. Son 
principal défaut est une certaine redondance avec les chapitres précédents, de la partie 
introductive et des informations techniques pour le dépôt des couches Al et Cu. Pour y 
remédier partiellement, les informations sur le réacteur de dépôt et les protocoles de 
préparation des substrats et de dépôt seront occultées.  
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Les composés intermétalliques Al-Cu présentent des propriétés attractives pour 
plusieurs applications tels que les interconnections dans les circuits intégrés dans 
l’industrie microélectronique [101], ou des revêtements contre la corrosion [102]. Les 
composites Al-Al2Cu présentent un module de Young amélioré, une bonne résistance à la 
compression et une bonne ductilité à la compression [29]. En outre, l’Al et le Cu sont 
disponibles et peu onéreux. 
Le procédé de dépôt d’Al-Cu, et plus généralement de revêtements les alliages 
intermétalliques par MOCVD est prévu d'étendre leur application dans l'ingénierie de 
surface. En travaillant dans un régime contrôlé par les réactions en surface, la technique 
MOCVD, permet le traitement de surfaces de forme complexes tels que les moules en 
verre, les aubes de turbine dans l’industrie aéronautique, ou préformes poreuse dont la 
surface interne peut être fonctionnalisée pour la préparation des catalyseurs supportés. La 
polyvalence, le rapport coût-efficacité, le respect de l'environnement et la possibilité de 
traiter des films contenant des phases thermodynamiquement métastables, sont des 
avantages supplémentaires de la technique MOCVD. Enfin, l'utilisation de précurseurs 
moléculaires permet de fonctionner à des températures faibles à modérés, étendant ainsi 
le spectre des applications ciblées de manière à couvrir des substrats sensibles à la 
température. 
Le prix à payer pour que ce potentiel élevé est la nécessité de relever les défis 
imposés par la complexité de la phase gazeuse et la chimie de surface. En plus de la 
maîtrise des réactions de dépôt, ces défis concernent également la conception des 
précurseurs en amont du procédé MOCVD, l'ingénierie des bulleurs en terme de 
génération de vapeur de précurseur, les moyens de la distribution d'énergie associée et les 
techniques in situ pour un diagnostic en ligne pour surveiller les réactions de surface. La 
difficulté inhérente de la mise en place d'un procédé MOCVD robuste est encore amplifiée 
dans le cas de revêtements contenant plusieurs éléments potentiellement les phases 
intermétalliques, en raison de la largeur limitée de leurs domaines de stabilité loin de 
l’équilibre à l'état initial cela peut conduire à des transitions imprévues [178] En outre, 
dans un tel procédé pour la préparation de revêtements multimétalliques, l'utilisation de 
précurseurs compatibles pour les éléments à déposer. Les critères généraux d'admissibilité 
d'un composé inorganique ou moléculaire en tant que précurseur pour les procédé CVD 
ont été discutés par Maury [57, 58]. Dans le cas de la MOCVD de composés 
intermétalliques d’autres critères supplémentaires sont nécessaires tels que (a) 
comportements de transport similaires, (b) absence d'hétéroatomes dans les ligands 
susceptibles de réagir avec l'autre métal, (c) décomposition à régimes compatibles, et si 
possible (d) appartenant à une famille commune de composés. Jusqu'à présent, cette 
situation est une limite de la MOCVD pour le codépôt des films d'alliage intermétallique. 
Des rapports sur la MOCVD d'Al-Cu ont été publiés dans les années 90 impliquant 
l’aluminium hybride, des phosphine de cuivre comme précurseurs [179, 180] Elles 
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concernent des films avec une concentration faible de cuivre (1 % en masse), cependant 
l’objectif a été le dopage des interconnexions à base d’Al en microélectronique, plutôt que 
le traitement des revêtements contenant des phases intermétalliques. 
La contrainte mentionnée ci-dessus peut être relaxée partiellement, en préparant 
les revêtements en deux étapes, ce que on nomme le dépôt séquentiel, en formant des 
films superposés en multicouches, suivis d’un traitement thermique adéquat pour obtenir 
la phase visée. Ce procédé est adopté pour la présente étude. L’optimisation du réacteur 
de dépôt, le procédé de dépôt de films unaires d’Al et de Cu, l’optimisation de leurs 
mécanismes de décomposition et la modélisation cinétique de procès MOCVD sont 
présentés dans les référence ([66, 181] et références incluses). 
Au-delà du cadre précis présenté dans les paragraphes précédents, la 
connaissance du comportement à haute température de régions superficielles de 
matériaux est d’une grande importance pour une variété d’applications qui impliquent soit 
l’élaboration et les traitements de surface à haute température, soit le fonctionnement de 
revêtements fonctionnels et structuraux dans des environnements sévères, incluant des 
températures élevées. La chaleur active des transitions de phases (formation d’oxydes, 
d’intermétalliques, de précipités et interdiffusion aux interfaces) qui peuvent être 
préjudiciables à leurs propriétés fonctionnelles telles que la résistivité électrique dans des 
composés d’électronique de puissance, les propriétés mécaniques des aubes de turbines 
ou des outils de coupe, ou les propriétés de transport dans des alliages et oxydes 
thermoélectriques. Inversement, un recuit contrôlé peut être utilisé pour la formation de 
phases ou de microstructures ciblées. 
Le suivi du comportement des zones superficielles ou interfaciales à haute 
température nécessite la mise en place d’outils adaptés. La diffraction des rayons X, 
associée avec un mode de chauffage de l’échantillon (high temperature XRD, HTXRD) en 
est un, communément utilisé. En complément, une démarche pratique pour contrôler les 
transformations structurelles des couches minces est de suivre l’évolution de leur 
résistivité électrique au cours d'une rampe de température, parfois appelée mesure de 
résistance rampe [182-185]. Comparée à la technique HTXRD elle montre une réponse 
instantanée aux changements structuraux, ce qui rend accessible la cinétique de réaction, 
en utilisant par exemple la méthode de Kissinger [186]. L'utilisation combinée de ces deux 
techniques fournit une description complète du comportement du matériau. 
Cependant, il n’existe pas d’équipement commercial qui puisse permettre des 
mesures de résistivité électrique à haute température dans un environnement contrôlé, 
éventuellement sur des échantillons de taille réduite. Dans ce contexte, il a été conçu, 
développé et breveté au laboratoire un appareil de mesure de la résistivité électrique à 
haute température [187]. Il a été utilisé dans le cadre de cette étude. 
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Ce chapitre est articulé de la manière suivante: le protocole expérimental pour la 
MOCVD des bicouches Al-Cu et les détails du recuit post dépôt seront présentés. Des 
informations détaillées seront fournies sur l’appareil de mesure de la résistivité électrique 
à haute température, incluant le principe de la mesure. Ensuite, la microstructure et les 
profils de composition en fonction de la distance de la surface seront présentés pour des 
films riches en Al et en Cu. Les techniques expérimentales principales utilisées pour ce suivi 
sont la diffraction des rayons X et la mesure de la résistivité électrique, les deux à haute 
température, ainsi que la spectrométrie de décharge luminescente à radiofréquence. 
Finalement, la microstructure, les transitions de phases et le comportement électrique 
pour les films recuits seront présentés et discutés. 
 
1. Procédure expérimentale 
Les dépôts sont réalisés dans le réacteur B. Les substrats utilisés sont l’acier 
inoxydable 304L et la silice thermique développée sur des plaquettes de silicium. Leur taille 
est comprise entre 5×10 mm2 et 20×20 mm2. Les substrats d’acier sont polis au papier 
4000 SiC et nettoyés aux ultrasons dans l’acétone puis aux ultrasons dans l’éthanol puis 
séchés à l’Ar. Les substrats de la silice sont trempés dans une solution à 70 %H2SO4-30 
%H2O2, puis rincés à l’eau distillée en fin séchés à l’Ar. Ce protocole de la préparation des 
substrats est suivi immédiatement de l’introduction dans le réacteur de dépôt. En tout, on 
introduit 5 substrats d’acier et 5 de silice pour chaque manipulation. Avant le dépôt, un 
prétraitement plasma in situ dans des conditions présentées précédemment est effectué 
sur les substrats pour éliminer les contaminants organiques. Dans toutes les manipulations 
la pression est 1,33 kPa et la température des parois de réacteur est à 368K. 
Le dépôt d’Al est effectué dans des conditions suivantes : évaporateur de DMEAA 
maintenu à 281K, qui correspond une pression des vapeurs saturantes de 99 Pa. Débit de 
gaz vecteur N2 à travers l’évaporateur 25 sccm. Dans ces conditions le débit réel des 
vapeurs saturantes de DMEAA est de 2 sccm. Flux total complété jusqu’à 325 sccm en 
ajoutant 300 sccm de gaz diluant N2. La température de dépôt est fixée à 493K. Le temps 
d’incubation de l’aluminium correspondant à cette température est de 7 min pour tous les 
substrats. Il a été déterminé par observation visuelle de changement de couleur des 
substrats. La vitesse de croissance a été mesurée à différents endroits du suscepteur par 
prise de masse en pesant le substrat avant et après dépôt [66]. L’évaluation par prise de 
masse a été préférée de celle par mesure de l’épaisseur des films à cause de leur rugosité 
qui induit des incertitudes significatives. Par exemple, les épaisseurs sur une section 
transverse d’un film d’Al (et de Cu) analysées par MEB sont 1300 nm (et 110 nm, 
respectivement), tandis que celles déterminées par pesée sont 400 nm (45 nm). La vitesse 
de croissance de l’Al au centre de plateau chauffant est constante (12,6 µmol*cm-2*h-1) ; 
elle augmente graduellement au-delà d’un rayon de 15 mm pour atteindre 15,56 
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µmol*cm-2*h-1 sur le périmètre du plateau, avec une moyenne de 13,3 µmol*cm-2*h-1 sur 
la surface totale chauffée. 
Le dépôt de Cu est réalisé à partir de charges neuves de 500 mg de [Cu(AMD)]2 
maintenues à 368K, ce qui correspond à une pression des vapeurs saturantes de 36 Pa 
[181]. Le débit de N2 à travers le sublimateur de [Cu(AMD)]2 est de 50 sccm, ce qui 
correspond à un débit maximal de [Cu(AMD)]2 de 1,2 sccm. 50 sccm de H2 est utilisé 
comme gaz réducteur. Comme pour le dépôt d’Al, le flux total est de 325 sccm en ajoutant 
225 sccm de N2 comme diluant. La température de dépôt de Cu est 513K, la vitesse de 
croissance de Cu dans ces conditions est de 0,3 µmol*cm-2*h-1 [60]. 
Le protocole de dépôt consiste à (a) stabiliser les flux à travers les voies qui 
pontent des évaporateurs, (b) stabiliser les températures ciblées à chaque point du 
réacteur sauf le sublimateur de Cu, (c) réaliser dépôt d’Al, (d) marquer une attente de 30 
min après le dépôt d’Al avec le flux pontant l’évaporateur de DMEAA, (e) chauffer le 
sublimateur de [Cu(AMD)]2 à 368K (durée 10 min) et croitre la température du plateau 
chauffant à 513K, (f) réaliser le dépôt de Cu, et (g) refroidir le système en pontant les deux 
évaporateurs. Ce protocole présente l'inconvénient de maintenir la surface libre du film 
d’Al déposé pendant 40 min (étapes d et e) avant le dépôt de Cu, avec le risque de 
contamination de l'interface Al / Cu par l'oxygène résiduel. Cependant, le niveau de la 
contamination est nettement inférieur à celui obtenu lors d’utilisation des précurseurs de 
Cu contenant de l’oxygène. Une série de plusieurs expériences de dépôt sont réalisées 
dans les mêmes conditions, la différence étant les durées de dépôt d’Al (entre 20 min et 57 
min) et de Cu (entre 170 min et 960 min). 
Le recuit post dépôt est appliqué aux bicouches Al/Cu telles que déposées afin 
d’étudier la diffusion réactive et d’obtenir des revêtements composés de différentes 
phases intermétalliques Al-Cu. Des analyses HTXRD sont réalisées en configuration Bragg-
Brentano avec deux instruments, opérant avec une longueur d’onde filtrée Cukα: un 
instrument Bruker D8 Advance comportant un détecteur Vantec Super Speed et un 
instrument Philips X'pert. Ils sont équipés respectivement avec une chambre haute 
température MRI (sous vide) et une Anton Paar HTTK (sous atmosphère contrôlée). Les 
diffractogrammes sont enregistrés de la température ambiante jusqu’à 928K par pas de 30 
degrés. Les caractéristiques cristallographiques des revêtements tels que déposés et 
recuits ont été déterminées par DRX en incidence rasante en utilisant un instrument 
Seifert XRD 3000TT opérant avec un rayonnement monochromatique Cukα. 
La rugosité moyenne arithmétique (Ra) des bicouches avant et après recuit a été 
déterminée avec un profilomètre optique Zygo MetroPro, New View 100. Leur 
morphologie est évaluée avec un microscope MEB LEO 435-VP. La composition 
élémentaire des revêtements est déterminée par Microsonde de Castaing (Electron Probe 
Micro-Analysis, EPMA) avec un instrument CAMECA SX-50 équipé avec trois spectromètres 
à dispersion de longueur d’onde. Les profils élémentaires suivant l’épaisseur des films ont 
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été déterminés par spectrométrie de décharge luminescente à radiofréquence (radio 
frequency glow discharge optical emission spectrometry, RF GD-OES) avec un instrument 
Horiba Scientific GD-Profiler210. La RF GD-OES utilise a plasma basse pression pour une 
pulvérisation rapide (quelques µm/min) de la surface de l’échantillon et pour l’excitation 
des atomes pulvérisés. La lumière émise par ceux-ci pendant leur désexcitation est 
collectée par un polychromateur qui peut détecter tous les éléments, de l’UV lointain au 
proche IR (incluant les éléments H, O, C et N). L’utilisation de la radiofréquence élimine la 
contrainte d’utilisation d’échantillons conducteurs permettant ainsi l’utilisation de 
substrats de silice thermique. 
Les mesures de la résistivité électrique ont été réalisées avec un appareil composé 
d'une cellule de mesure quatre pointes placées dans une chambre à vide, d’un four et d’un 
groupe de pompage pour éviter toute oxydation des éléments pendant les cycles de 
mesure, ainsi que d'un système d'acquisition, de traitement et de stockage du signal. La 
figure 6.1, présente une photographie du dispositif complet. La cellule est constituée de 
deux pièces assemblées en alumine. La connectique électrique est réalisée à l’aide de 
pointes, de lames et de fils en tungstène. La figure 6.1 présente également le schéma de 
principe et une photographie de la cellule 4 pointes. Un système d’acquisition du signal, 
associé à un interfaçage informatique permet l’enregistrement et la visualisation en temps 
réel de la tension en fonction de la température, le stockage des données et, connaissant 
l’épaisseur et les dimensions de l’échantillon, le calcul et la représentation de l’évolution 
de la résistivité en fonction de la température. 
La mesure de la résistivité électrique est réalisée à l’aide de deux broches 
externes qui fournissent du courant (I) ; elles sont alignées avec deux broches internes de 
mesure de tension (V). Les résistivités électriques de films minces et revêtements (ρs) sont 









S ××= );(ρ      (6.1) 
où C est une constante dépendant de la longueur de l'échantillon parallèle à l'alignement 
des broches désignée par la lettre a, d est la largeur de l’échantillon perpendiculaire à 
l'alignement des broches, et s l'espacement entre les quatre broches [188], t est 
l'épaisseur du revêtement ou du film. La géométrie de la tête de sonde à quatre pointes 
correspond à s = 1,5 mm, avec une courbure au sommet de chaque pointe de 40 µm de 
diamètre. La plage accessible de courant est de 100 fA à 100 mA (source de courant de 
précision Keithley, Inc., modèle 6220) et la tension mesurée est dans la gamme 10 nV à 12 
V (nanovoltmètre Keithley, Inc modèle 2182A/E). L'acquisition et le traitement du signal 
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sont pilotés par un programme informatique. Dans la chambre de mesure, la pression de 
base d'environ 10-6 Torr est obtenue à l’aide d’une unité de pompage turbomoléculaire. La 
température maximale testée de la chambre est 1000 °C. 
 
 
Figure 6.1. Photographie du prototype réalisé au CIRIMAT (gauche) Schéma de principe (en bas à 
droite) et photographie de la cellule quatre pointes (en haut à droite) 
 
Cette configuration est conçue pour caractériser des échantillons de taille 
maximale 10× 10 mm2. Les échantillons sont pressés contre la sonde avec leur surface vers 
le bas, et fixés avec un poids en zircone placée au-dessus. Quatre ressorts indépendants à 
lames soutiennent les quatre pointes de tungstène. Cette élasticité mécanique est 
bénéfique à la fois pour le bon contact entre la surface et la sonde, et à la stabilité des 
signaux. La température du système est actuellement contrôlée à l’aide d’un 
transformateur variable pour éviter les perturbations de mesures dues au courant 
alternatif. 
 
2. Résultats et discussion 
2.1 Films tels que déposés 
Les films déposés sont systématiquement composés d’Al et de Cu purs suivant les 
analyses par EPMA. Les profils en profondeur montrent que la diffusion réactive à 
l'interface Al-Cu est initiée pendant le dépôt de Cu (dépôt à 513K), mais la quantité de 
phases intermétalliques produites est insuffisante pour distinguer en DRX des pics 
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correspondants. La teneur des hétéroatomes dues aux ligands des précurseurs ou à 
l'atmosphère résiduelle du réacteur (oxygène, azote, carbone) est systématiquement en 
dessous de la limite de détection de EMPA (<1 % at.). 
La figure 6.2 présente une micrographie MEB d’un film d'Al déposé sur de la silice 
thermique après un prétraitement plasma in situ du substrat ; ce dernier a permis de 
produire des films d’Al de surface relativement lisse. En effet, la valeur de Ra de ce film est 
de 0,024 µm, à comparer avec 0,105 µm pour ceux déposés sur substrats non prétraités au 
plasma. 
 
Figure 6.2. Micrographie MEB d’une surface d'un film d'Al déposé sur silice thermique dans les 
conditions adoptées avec prétraitement in situ plasma 
 
Le dépôt de Cu sur Al conduit à la formation de bicouches dont les 
caractéristiques de surface dépendent de la quantité par unité de surface du Cu déposé. 
Des faibles quantités de Cu, correspondant à un rapport Al/Cu élevé ne modifient pas 
significativement la morphologie de la surface par rapport à celle présentée dans la figure 
6.2. La figure 6.3a présente une section transverse observée au MEB d’une telle bicouche 
avec une composition globale de 11 % at. Cu. La morphologie de ce film est similaire à celle 
d’Al déposé à partir de DMEAA [98]. La rugosité moyenne Ra du film est de 0,087 µm et la 
microstructure de la surface est organisée en deux niveaux: une couche d'Al d'environ. 1 
µm, et une mince couche de Cu de 0,1 µm. 
Des informations complémentaires sur l’organisation de cette bicouche sont 
obtenues par une analyse des profils de RF.GD-OES. La figure 6.3b présente le profil de la 
composition élémentaire en fonction de la profondeur du film. Quatre souscouches y sont 
identifiées. La première à partir de la surface est une souscouche de Cu d’épaisseur 0,08 
µm qui contient du carbone et de l’oxygène. Celle-ci se situe au-dessus d’une couche d’Al 
d’épaisseur 0,75 µm qui contient également les deux contaminants. Il est intéressant de 
noter que le Cu diffuse bien en dessous de la surface, approximativement jusqu’à une 
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profondeur de 0,8 µm. Un petit pic de Cu entre 0,65 µm et 0,80 µm peut être attribué à la 




Figure 6.3. Bicouche Al / Cu riche en Al avec composition globale 11 % at Cu. (a) micrographie MEB 
de surface (en bas) et de la section (en haut), et (b) profil RF GD-OES en profondeur. 
 
de siliciures de Cu, ou à un changement abrupte de la vitesse de décapage à l’interface 
Al/silice. 
Les pics de carbone et d’oxygène à l’interface Al/Cu peuvent correspondre à une 
légère oxydation de la surface d’Al avant l’initiation du dépôt de Cu. La troisième 
souscouche entre 0,8 µm et 1,0 µm de profondeur, correspond à la silice thermique suivie 
par le substrat de Si pur (profondeur supérieure à 1,4 µm). 
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La topographie des échantillons doit être prise en compte pour ces analyses, 
parce que le décapage a lieu sur une large surface (diamètre de l’anode 2 mm) [189]. Tout 
d’abord, les échantillons présentent une morphologie rugueuse avec des régions plus ou 
moins denses ou poreuses. Ceci peut conduire à un décapage simultané de la surface et 
d’endroits situés plus en profondeur, tels que les pores. Il est donc important d’évaluer 
attentivement la teneur des contaminants et la composition des interfaces abruptes. En 
utilisant des échantillons plans, denses et lisses, RF GD-OES crée un cratère dont le fond 
est plan, ce qui correspond à une pulvérisation qui peut être assumée comme étant 
couche par couche. Par contre, l’analyse d’échantillons géométriquement imparfaits peut 
résulter en un décapage de niveaux profonds avant que celui des niveaux supérieurs soit 
terminé. Dans le profil tracé, ceci correspondrait à la visualisation de deux (ou plusieurs) 
éléments venant des différentes couches en même temps, malgré le fait que l’interface est 
abrupte perpendiculairement à la surface. Un autre point à tenir compte dans 
l’exploitation de ces résultats est l’absence d’ultravide qui peut conduire à la surestimation 
des compositions des hétéroéléments O, H, C. Des mesures par EPMA après dépôt des 
deux souscouches indiquent des niveaux de contamination inférieurs aux limites de 
détection de l’appareil (<1 % at.). De plus, il est connu que l’hydrogène influence 
fortement les intensités des spectres d’émission optique [190]. Cet effet a été ignoré et 
l’hydrogène n’a pas été présenté dans les profils quantitatifs malgré le fait que son signal a 
été acquis. Puisque les signaux ont été normalisés à 100 % en négligeant l’hydrogène, une 
incertitude supplémentaire a été ajoutée dans la détermination de la composition globale. 
Des quantités significatives de Cu, correspondant à des revêtements Al-Cu à forte 
teneur de Cu produisent des bicouches avec des surfaces rugueuses. La composition 
élémentaire de tels échantillons est 90-92 % at de Cu, en fonction de leur position radiale 
sur le plateau chauffant. La figure 6.4a présente des micrographies MEB d’une section 
transverse et de la surface d’une couche telle que déposée sur de la silice thermique. La 
section transverse révèle une microstructure poreuse qui a été développée sur une fine 
souscouche d’Al. Ceci est également illustré dans la micrographie de surface de 
l’échantillon, qui présente une microstructure avec une valeur de Ra égale à 0,161 µm, 
typique de celle d’un film de Cu élaboré par CVD [60]. Des calculs de fonctionnelle de 
densité (density functional theory, DFT), révèlent que les premiers stades de nucléation de 
Cu sur une surface d’Al atomiquement lisse ne sont pas énergétiquement favorables. Les 
adatomes de Cu adsorbés préfèrent soit ségréguer sous la surface d’Al, ou de former des 
germes sur des sites d’énergie élevée, tels que de défauts ou d’autres adatomes [191]. 
Quand la nucléation du Cu a eu lieu, il est attendu que des adatomes supplémentaires de 
Cu diffusent sur la surface pour contribuer à la croissance des grains de Cu existants. Ce 
modèle de croissance ne tient compte ni du schéma de réaction propre du procédé 
MOCVD mis en jeu ni de l’état de surface initial. Cependant, il est au moins partiellement 
responsable de la microstructure finale rugueuse de la couche, par l’intermédiaire de la 






Figure 6.4. Bicouche Al / Cu riche en Cu avec composition globale 90 % at Cu. (a) micrographie MEB 
de surface (en bas) et de la section (en haut), et (b) profil RF GD-OES en profondeur. 
 
Le profil élémentaire RF GD-OES d’une bicouche Al/Cu déposée sur de l’acier 
inoxydable est présenté dans la figure 6.4b. Plusieurs souscouches y sont identifiées. La 
couche en extrême surface d’épaisseur approximative 20 nm correspond aux espèces 
adsorbées le carbone et l’oxygène. Ensuite, une souscouche de Cu s’étend sur 0,25 µm ; 
elle semble contenir 10 % at d’oxygène. En tenant compte qu’il n’y a pas d’oxygène 
détecté en EPMA, on conclut que la teneur effective en oxygène est plus faible. Cette 
souscouche est suivie par une interface Al/Cu légèrement oxydée comme il est révélé par 
le pic d’oxygène à 0,25 µm. La souscouche suivante d’Al a une épaisseur de 0,1 µm ; elle 
présente une teneur élevée de Cu qui confirme sa diffusion rapide à la température de 
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dépôt (513K). Les sites et le mode de cette diffusion restent actuellement inconnus. Les 
analyse DRX montrent la présence d’Al cfc à faible température ce qui semble indiquer 
qu’une solution solide d’Al est formée au plus, mais apparemment pas à une teneur en Cu 
de 59 % at comme c’est le cas à une profondeur de 0,3 µm. De nouveau, des atomes 
excités Cu* et Al* coexistent dans le plasma GD parce qu’ils sont pulvérisés en même 
temps, mais pas nécessairement parce qu’ils coexistent dans la souscouche d’Al. 
Finalement, l’interface avec l’acier inoxydable est complexe, avec une interdiffusion d’Al et 
de Cu vers le substrat et de Fe et des éléments d’alliage vers le revêtement. 
2.2 Recuit post dépôt 
La figure 6.5 présente deux diffractogrammes RX, obtenus pendant le recuit post 
dépôt pour deux films à 19 % at Cu (échantillon 1, haut) et à 35 % at Cu (échantillon 2, 
bas). Il s’agit d’une cartographie de la présence ou non de pics de diffraction dans l’espace 
(angle de Bragg, température de recuit). L’épaisseur des deux échantillons après recuit 
telle que déterminée par des mesures de sections transverses sous MEB est 1 µm 
approximativement. Leur microstructure est compacte et homogène (les souscouches 
initiales ne sont pas observées), indiquant que la mise en alliage a affecté la totalité de 
l’épaisseur du film. Dans les deux échantillons, la réaction entre Al et Cu pendant le recuit 
fait évoluer les pics d’Al et de Cu ainsi que l’apparence de ceux correspondant aux 
composés intermétalliques. Les pics d’Al et de Cu soit disparaissent soit ils sont déplacés 
(diagramme 6.5 haut). Après traitement thermique l’échantillon 1 est composé d’une 
solution solide α-Al, θ-Al2Cu et d’une faible quantité de Cu pour lequel un pic est encore 
visible. L’échantillon 2 est composé d’une phase, avec seuls des pics de η-AlCu visibles. Le 
recuit de l’échantillon 1 a été arrêté à 853K à cause de la disparition des pics de diffraction 
à cette température. Ceci est attribué à la stabilisation d’une phase liquide correspondant 
à la réaction eutectique dans le diagramme de phases Al-Cu qui a lieu à 821K pour des 
alliages de composition entre (Al) et Al2Cu [192]. La même conclusion est tirée pour 
l’échantillon 2, pour lequel le recuit devrait conduire à la formation d’une couche 
biphasique composée de θ-Al2Cu avec 12 % en masse de η-AlCu. La disparition des pics 
d’Al2Cu au-dessus de 823K (550 °C dans la figure 4) peut correspondre à la fusion d’Al2Cu, 
qui aurait dû avoir lieu au-dessus de 863K. Suivant l’analyse DRX in situ, Al et Cu réagissent 
d’abord pour former Al2Cu. Si la composition est suffisamment riche en Cu (échantillon 2), 
l’Al2Cu réagit avec le Cu restant pour former la phase AlCu, au-dessus de 823K. Pour 
l’échantillon 2 il est possible que la phase γ-Al4Cu9 soit également formée avec θ-Al2Cu. Son 
pic de diffraction principal (330) apparaît à la même position qu’Al (200) ce qui rend son 
identification ambiguë. Cependant, si Al4Cu9 est formé, il est caractéristique d’une phase 
de transition puisqu’il apparaitrait et disparaitrait pendant la formation d’Al2Cu pendant 






Figure 6.5. Diffractogrammes RX, obtenus pendant le recuit post dépôt pour deux films à 19 % at 
Cu (échantillon 1, haut) et à 35 % at Cu (échantillon 2, bas). 
 
La figure 6.6 présente une micrographie de surface d’un échantillon de 
composition 19 % at de Cu après recuit à 853K. La surface apparaît comme étant non-
homogène, composée de deux zones au moins, illustrées par des bandes claires et 
courbées et par un fond gris. La valeur de Ra est égale à 0,212 µm. L’analyse EPMA révèle 
la présence de trois zones de composition élémentaire variable, notamment 5-8, 17 et 30 
% at Cu. Même si la taille de la sonde de l’instrument est 5 µm ; i.e. plus grande que 
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l’échelle caractéristique des motifs observés, ces résultats confirment l’hétérogénéité du 
film. Leur microstructure est due à l’histoire thermique du film, qui a été refroidi d’un état 
partiellement liquide à la température ambiante. La composition des trois zones 
correspond à l’équilibre eutectique du domaine riche en Al du diagramme Al-Cu. Cet 
équilibre implique une solution solide cfc α-(Al) contenant 3 % at Cu, la phase θ-Al2Cu et la 
phase liquide à 17 % at Cu. La présence au sein du film d’une phase dont la composition 
correspond à celle de la phase liquide est attribuée à la vitesse élevée du refroidissement, 
de 30°C/min. Fondés sur ces remarques, les compositions élémentaires des trois phases 
sont annotées dans la figure 6.6. La microstructure ultime de ces films est compacte. Elle 
confirme la composition globale déterminée et démontre la cohérence entre la 
composition globale du film et l’équilibre des phases correspondante, au moins dans cette 
région du diagramme des phases. 
 
 
Figure 6.6. Micrographie MEB à faible grandissement de la surface d’un échantillon de composition 
globale 19 % at Cu après recuit. Les annotations correspondent à des pourcentages atomiques de 
Cu. 
 
Le recuit d’une bicouche de composition 80 % at Cu ; i.e. plus riche en Cu que 
celles présentées dans les paragraphes précédents, a été suivi tant en HTDRX qu’en 
résistivité électrique. En tenant compte du diagramme de phases stable [192], des 
transitions de phases sont attendues pendant le recuit de cet échantillon, avec la 
formation de la phase γ-Al4Cu9, la solution solide α-(Cu) avec incorporation maximale 20 % 
at Al, et éventuellement de la phase martensitique β-AlCu3. Il est intéressant de noter que 
ces phases correspondent à des états thermodynamiquement stables tandis que l’état 
initial d’une couche mince est loin de l’équilibre ; par conséquent, le recuit peut initier un 
chemin de transformation de phases complexe. La figure 6.7 montre l’évolution de la 
résistance électrique Rs pour cette bicouche pendant le recuit in situ, de la température 
ambiante à 882K (bas) et de retour à la température ambiante (haut). Dans cette 
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expérience le courant est fixé à 10 mA et la vitesse moyenne de chauffage est 4,2 K/min. Rs 
(=V/I) est ici préféré à la résistivité puisque ni l’épaisseur ni la porosité de la bicouche ne 
sont connues, et parce que la microstructure évolue pendant le recuit. Néanmoins, 
l’interprétation est la même puisque Rs varie de la même manière que ρs dans l’équation 
(6.1).Un changement dans la pente de Rs correspond à un changement de structure. Ici le 
premier changement est observé à 730K. Autour de cette transition (entre 723K et 823K), 
la rampe de chauffage est constante (2,7 K/min). Ensuite, Rs augmente fortement, de 0,05 
Ω jusqu’à atteindre un maximum de 0,33 Ω entre 818K et 833K. Une deuxième transition 
est initiée à 858K, avec une légère diminution de Rs de 0,32 Ω à 0,29 Ω. Pendant le 
refroidissement, Rs augmente comme aurait fait un film semi-conducteur, jusqu’au début 
d’une troisième transition à 785K. A partir de la fin de cette transition jusqu’à la 




Figure 6.7. Résistance (Rs) d’une bicouche Al/Cu sur substrat SI/SiO2 recuit sous vide, avec une 
composition atomique moyenne Al20Cu80. 
 
L’évolution de la structure cristallographique d’une bicouche de composition 
voisine a été étudiée par HTDRX sur un échantillon élaboré pendant la même expérience 
de dépôt. Dans l’objectif de corréler les deux échantillons, des mesures de Rs post recuit (à 
température ambiante) ont été réalisées après quelques mois de stockage au laboratoire. 
Dans les deux échantillons, la surface est organisée en trois domaines et pour cette raison 
des mesures de Rs ont été réalisées dans chaque domaine. Les valeurs de Rs pour les 
domaines de couleur gris a été 0,56 Ω et 0,55 Ω. Ces valeurs ont été 0,33 Ω et 0,36 Ω pour 
les domaines de couleur rougeâtre. Finalement, les valeurs de Rs pour les zones situées 
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entre ces deux domaines ont été 0,44 Ω et 0,45 Ω. Fondés sur la similitude de ces 
mesures, nous concluons que les états finaux des deux échantillons après recuit sous le 
résistivimètre et sous le diffractomètre RX sont les mêmes, permettant ainsi une 
comparaison directe des deux ensembles de résultats expérimentaux. 
La figure 6.8 présente une sélection de diffractogrammes RX, de la température 
ambiante (données non montrées) jusqu’à 923K. Une rampe de chauffage constante, égale 
à 5 K/min est appliquée dans cette expérience. A 483K la structure de la bicouche 
correspond à son état initial, composée d’Al et de Cu cfc. L’intensité du pic (200) à angle 
élevé d’Al est bien plus élevée que celle du pic (111) indiquant que le film d’Al est 
légèrement texturé. Les Al et Cu cfc sont toujours présents à 713K. La première transition 
est observée à 731K (données non reportées) et correspond à Al + Cu → θ-Al2Cu + Cu + Al. 
Elle est suivie par la consommation totale d’Al dans la transition θ-Al2Cu + Cu + Al → δ-
Al2Cu3 + γ-Al4Cu9 + Cu qui est initiée à 760K. La phase majoritaire est δ-Al2Cu3 dont 
l’intensité du pic principal devient maximale entre 823K et 848K. Ensuite, la diminution du 
pic principal de δ-Al2Cu3 est accompagnée par l’augmentation du pic principal de γ-Al4Cu9 
et par l’apparition d’un pic de la solution solide α-(Cu) (début à 878K). Cette transition 
indique que la phase δ-Al2Cu3 est partiellement dissoute suivant la transformation δ-Al2Cu3 
+ γ-Al4Cu9 + Cu → δ-Al2Cu3 + γ-Al4Cu9 + Cu + α-(Cu), avec des phases en caractères gras 
correspondant aux contributions principales à 923K. La phase α-(Cu) peut contenir jusqu'à 
20 % at d’Al, correspondant à une augmentation de 1% de son paramètre de maille [166]. 
Dans le cas présent, l'augmentation correspondante du paramètre de maille de Cu serait 
d’environ 1,6 %. Cette différence peut être attribuée à la dilatation thermique à la 
température d'acquisition élevée (923K). 
La séquence de transformations observée est assez similaire aux résultats de la 
littérature. Par exemple, une séquence de phases analogue, obtenue par diffraction des 
rayons X in situ pendant le recuit d’une bicouche Al/Cu pour un échantillons contenant 
plus de 50 % at Cu, est signalée par Vandenberg et Hamm [194]. Elle se résume comme 
suit : Al + Cu → θ-Al2Cu + β-AlCu3 + η-AlCu + Cu → γ-Al4Cu9 + α-(Cu) + Cu. De plus, il est 
souvent rapporté que le recuit des multicouches Al / Cu conduit d’abord à la formation de 
phases de transition [194-198], puis (pendant des durées plus longues ou des 
températures plus élevées) à des phases en équilibre correspondant à la composition 
globale donnée [199]. 
Les phases de transition dans des couches minces comme θ-Al2Cu et γ-Al4Cu9 
sont formées avec une énergie d'activation relativement faible correspondant à une 
diffusion rapide au niveau des interfaces et des joints de grains [200]. La température de 
transition élevée comparée à d’autres résultats de la littérature, est attribuée à la 
microstructure très rugueuse et à l'oxydation de l'interface Al/Cu. Cette oxydation au 
niveau de l’interface a eu probablement lieu pendant la période de 10 min du procédé 




Figure 6.8. Diffractogrammes RX in situ d’une bicouche Al/Cu de composition atomique moyenne 
Al20Cu80, pendant un recuit sous vide. 
 
et l’initiation du dépôt de Cu. Cette interprétation est soutenue par des profils de 
profondeur obtenue par RF GD-OES. 
La combinaison des techniques de résistivité et de diffraction des rayons X à haute 
température donne le scénario suivant la variation de la résistivité électrique. Pour une 
température comprise entre l’ambiante et 730K, la résistivité électrique correspond à la 
bicouche Al et Cu. La résistivité électrique, relativement élevée pour ces bons conducteurs, 
est due à la microstructure du film et à l’oxydation à la fois de la surface et de l’interface 
Al/Cu. Le premier changement de la pente s’est produit à 730K, et correspond à la 
croissance de la phase θ-Al2Cu. Cette augmentation spectaculaire de la résistivité inclut 
également l’apparition à 760K des phases δ-Al2Cu3 et γ-Al4Cu9 dont les résistivités sont 
connues pour être les plus élevées parmi celles des intermétalliques Al-Cu [201]. Le 
maximum de la résistivité est atteint entre 818K et 833K, en accord avec l'intensité 
maximale du pic δ-Al2Cu3 dans le diffractogramme RX. Puis, une solution solide α-(Cu) est 
formée au détriment de δ-Al2Cu3 qui se dissout partiellement. La baisse de la résistivité 
observée à 858K correspond à la disparition de la phase très résistive δ-Al2Cu3 et 
l’apparition d’une phase conductrice α-(Cu). Dans ces expériences de résistivité nous ne 
suivons pas la structure cristallographique, ni au cours du chauffage ni au cours du 
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refroidissement. Par conséquent, nous ne donnons pas une description détaillée du 
comportement de la résistivité électrique. Cependant, la question se pose à propos du 
comportement semi-conducteur entre 882K et 785K à savoir une diminution de la 
résistivité électrique avec l’augmentation de la température à cet intervalle. Nous pouvons 
assumer la phase γ-Al4Cu9 comme une phase approximante de quasi-cristaux avec un 
pseudogap au niveau de Fermi [202]. Pour cette raison, ses propriétés électriques sont 
susceptibles de suivre celles des quasicristaux et des complexes d’alliages métalliques, 
dont la résistivité électrique augmente avec la diminution de la température. Cette 
discussion sur l'évolution de la résistivité du film n’explique pas la troisième transition 
observée à 785K, dans laquelle le comportement semi-conducteurs change à nouveau à un 
comportement métallique, même si le diagramme de rayons X reste inchangé entre 923K 
et la température ambiante. Cette question peut être répondue par des mesures de la 
résistivité du même échantillon avec une nouvelle rampe pour observer les propriétés 
électriques d'un revêtement déjà recuit. 
 
3. Conclusions 
Le dépôt séquentiel de films d’aluminium et de cuivre est présenté comme 
paradigme pour le dépôt chimique en phase vapeur de revêtements composés d’alliages 
complexes métalliques. Des bicouches d’Al et de Cu ont été déposées par MOCVD à 1,33 
kPa à des températures de 493K et 513K, respectivement, sur des substrats d’acier 
inoxydable 304L et de silice. Le DMEAA et le [Cu(AMD)]2 conduisent à des films purs d’Al et 
de Cu, respectivement. Les films d’Al présentent des surfaces lisses, par contre les films de 
Cu déposés sur la sous couche d’Al sont de rugosité croissante avec l’épaisseur du film de 
Cu. Ceci est attribué à la difficulté de nucléation de Cu sur la surface d’Al, ce 
comportement étant prédit par calculs de chimie théorique. Plusieurs compositions du 
diagramme de phases Al-Cu ont été obtenues en variant l’épaisseur relative des deux sous-
couches tout en maintenant l’épaisseur totale du revêtement autour d’1 µm. 
La diffusion à l’interface Al-Cu s’initie au cours de l’étape de dépôt de Cu, avec la 
formation des phases Al2Cu et γ-Al4Cu9, même pour les compositions globales riches en Al. 
La diffusion réactive des deux couches a été étudiée en réalisant des traitements 
thermiques post dépôt ; elle a conduit à la formation de phases intermétalliques Al-Cu qui 
a été suivie par DRX à haute température et par mesure de la résistance électrique des 
films. Le dépôt de bicouches d’épaisseurs variables d’Al et de Cu a conduit à de films de 
différentes compositions et à l’atténuation de la rugosité de surface des revêtements. Il a 
permis l’exploration des différents domaines du diagramme d’équilibre Al-Cu. Les 
conditions qui conduisent à la formation de différentes phases intermétalliques AlxCuy ont 
été déterminées. Ces caractérisations pendant le recuit des bicouches renseignent sur le 
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chemin réactionnel de formation de ces phases. Des films contenant les phases 
intermétalliques θ-Al2Cu, η-AlCu et probablement γ-Al4Cu9 ont été obtenus. 
Outre les conclusions sur la réactivité du système Al-Cu proprement dit, ce travail 
confirme le fait que le suivi in situ des propriétés électriques en fonction de la température 
permet de contrôler la microstructure et la transition de phases avec une réponse 
immédiate du signal. Ceci peut être utile pour des environnements variés, par exemple 
pour le contrôle qualité de pièces fonctionnant à haute température. 
Les résultats obtenus montrent que la MOCVD associée aux recuits post dépôt 
permet d’obtenir de films composés de composés intermétalliques, permettant ainsi de 
déposer ces films sur des surfaces de géométrie complexe pour de nombreuses 












Les phases intermétalliques composées de plusieurs éléments dans des teneurs 
comparables constituent un réservoir pour des matériaux avec des propriétés et des 
combinaisons de propriétés attractives, qui n’a été que partiellement exploré pour le 
moment. Parmi ces phases ou composés, des alliages complexes métalliques présentent 
des caractéristiques cristallographiques propres (mailles de taille géante, voire infinie pour 
les quasicristaux) qui leur confèrent des propriétés d’usage uniques. Celles-ci, sont 
néanmoins contrebalancées par une grande fragilité de ces composés dans les conditions 
normales de température et de pression. Leur utilisation sous la forme de couches minces 
et de revêtements sur un support constitué d’un matériau conventionnel de type acier 
pourrait permettre de s’affranchir de cet inconvénient. 
Des techniques de dépôt par voie sèche, et notamment physiques (pulvérisation 
magnétron, projection thermique) sont actuellement utilisées à l’échelle du laboratoire 
pour élaborer des tels films, essentiellement dans des objectifs de recherche, bien moins 
pour leur implémentation industrielle. L’exploration de voies similaires chimiques, telles 
que le dépôt chimique en phase vapeur à partir de précurseurs métalorganiques (MOCVD) 
pour le dépôt de ces composés a été initiée dans le cadre du réseau d’excellence Européen 
CMA et du projet ANR Revmet. Elle constitue la première étape d’une stratégie dont les 
objectifs sont la consolidation des procédés MOCVD pour le dépôt de films métalliques et 
à terme la mise au point de tels procédés pour l’élaboration de films et revêtements CMA 
sur pièces de géométrie complexe. Les travaux de cette thèse s’inscrivent dans cette 
logique. 
Le système chimique Al-Cu-Fe a été choisi pour la mise en œuvre de cette 
stratégie. Les raisons en sont multiples : disponibilité et faible impact environnemental 
pour les trois métaux, intérêt propre de films d’Al, de Cu et de Fe élaborés par MOCVD 
pour des nombreuses applications (barrières contre l’oxydation, métallisation, films 
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optiques…), intérêt applicatif des systèmes binaires Al-Cu et Al-Fe et donc de films 
composés de phases au sein de ces systèmes, et enfin, existence de phases 
quasicristallines dans le ternaire Al-Cu-Fe, et notamment de la phase icosaédrique 
Al63Cu25Fe12. Celle-ci présente un domaine de stabilité thermodynamique qui, 
quoiqu’étroit, s’étend de la température ambiante à celles pressenties pour son 
élaboration et son fonctionnement. Des nombreuses propriétés traduisent le caractère 
prometteur des alliages CMA ; on peut en citer une dépendance négative et linéaire en 
température de la résistivité électrique, un faible angle de mouillage par des liquides 
polaires comme l'eau, ou une micro-dureté relativement élevée. 
La mise en œuvre pour l’élaboration de tels films, d’un procédé de dépôt fondé 
sur la technique MOCVD nécessite de lever un certain nombre de verrous, qui contribuent 
à l’identification et la maîtrise d’un mécanisme réactionnel approprié : (i) conception des 
précurseurs en amont du procédé MOCVD, (ii) ingénierie de l'appareillage MOCVD en 
termes de génération des vapeurs de précurseurs et le type d’énergie fournie pour leur 
dissociation, (iii) diagnostics in situ et en ligne pour obtenir des informations sur les 
réactions qui se produisent en la phase gazeuse et au voisinage de la surface de croissance, 
(iv) modélisation multi-échelles du procédé, en tenant compte des interactions atomiques, 
la dynamique moléculaire, la cinétique chimique, la mécanique des fluides et les équilibres 
des phases. L’étude de ces verrous pour le dépôt des trois éléments est l’objet 
opérationnel de cette thèse. Dans la pratique, il s’agira de sélectionner les précurseurs 
appropriés pour les trois éléments, de concevoir, de construire, tester et utiliser un 
réacteur de dépôt adapté, et de mettre en œuvre de techniques de caractérisation et de 
diagnostics qui permettront de recueillir des données pour affiner l’élaboration et 
alimenter des modèles. 
Le schéma de la thèse est structuré autour de la mise au point du dépôt d’Al. 
Appuyés sur les résultats obtenus, nous avons essayé d’adapter les procédés de dépôt de 
Cu et de Fe sur des fenêtres paramétriques qui sont celles de la MOCVD d’Al. Le degré de 
compatibilité acquis a conduit la fin de la thèse vers des expériences de dépôt séquentiel 
des éléments, suivi d’un recuit pour la formation des phases et composés intermétalliques 
ciblés. 
Le bon déroulement d’une activité en science et génie des matériaux, incluant la 
toute première étape, celle de leur élaboration, dépend de la qualité des moyens de 
production d’échantillons mis en œuvre. Par qualité on entend (i) accès aux instruments 
nécessaires à l’activité expérimentale, (ii) choix raisonné parmi les options techniques en 
fonction du cahier de charges préétabli, (iii) optimisation de ces options par modélisation 
et simulation des conditions opératoires pressenties. Cependant, même si ce schéma est 
pris en compte dès les premiers instants du projet de recherche, la notion de l’adéquation 
des moyens techniques avec les besoins est par nature prévisionnelle. Il rentre par 
conséquent dans le processus de la définition des solutions techniques, des facteurs 
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comme l’expérience de l’utilisateur, voire même « un pressenti », fruit justement de ce 
savoir-faire. Il convient dans ce cas de considérer également des solutions qui puissent être 
modifiées jusqu’à un certain niveau, relativement facilement. Bien entendu, cette 
adaptabilité des installations a des limitations techniques. Alternativement, des moyens 
peuvent être dupliqués, avec des orientations complémentaires de criblage et 
d’optimisation, mais cette possibilité est limitée par des contraintes économiques. 
Les travaux de cette thèse ont été menés dans le cadre de problématiques 
nouvelles pour l’équipe SURF et de nouveaux projets qui les ont soutenues. Pour cette 
raison, les éléments ci-haut ont été appliqués dans presque toutes les étapes de l’étude. Il 
a fallu ainsi concevoir une installation de purification des précurseurs solides par 
sublimation et d’optimiser le protocole de son utilisation, en fonction des composés 
moléculaires solides testés. En effet, la qualité des précurseurs MOCVD originaux 
disponibles commercialement n’est pas toujours suffisante : des résultats non 
reproductibles pour ce qui est des vitesses de croissance, des caractéristiques des films, 
voire de leurs propriétés peuvent être attribués à une pureté non constante d’un lot à 
l’autre. C’est à la suite de telles observations après plusieurs expériences de dépôts que le 
besoin de purifier ces précurseurs a été ressenti. Ce travail a aussi révélé certains 
inconvénients des installations disponibles, dus à des choix techniques non appropriés. 
Ceci a été notamment le cas pour l’appareil de mesure de la tension des vapeurs saturante 
des précurseurs, pour lequel il est nécessaire de remplacer les surfaces en acier inoxydable 
de la chambre de sublimation par un matériau qui ne permet pas la décomposition 
autocatalytique du composé à des températures relativement élevées de mesure. Des 
parois en verre ou en polymère haute température (PEEK®, Torlon®) devront être testées 
dans l’avenir. Le dernier point qui concerne le comportement des précurseurs étudiés dans 
le cadre de cette thèse est une approche théorique de leur transport dans des conditions 
opératoires d’un réacteur de dépôt. Nous avons contribué au développement d’un modèle 
pour un sublimateur qui permet de quantifier la relation entre les conditions opératoires 
et le flux gazeux du précurseur. Pour une température de sublimation donnée, ce flux 
dépend du flux du gaz vecteur, de la quantité de précurseur disponible, du rapport de la 
tension de vapeurs saturante sur la pression totale et d’un coefficient de transport de 
masse. La valeur de ce coefficient dépend de la surface et de la distribution de la taille des 
particules du précurseur et de l’efficacité du sublimateur. En tenant compte de ce modèle 
et dans un objectif d’optimiser la valeur du coefficient de transport de masse et de faire 
ainsi une utilisation efficace des nouveaux précurseurs de Cu et de Fe, nous avons conçu 
un sublimateur compact. Ses avantages sont la minimisation des volumes morts, la 
possibilité de le thermoréguler de manière homogène et efficace, et enfin la possibilité de 
l’insérer aisément dans la boite à gants pour le chargement du précurseur et des pesées à 
l’abri de l’air. 
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Deux réacteurs de dépôt ont été utilisés dans le cadre de ce travail. Le réacteur A 
a été adapté pour le criblage des conditions de dépôt de Cu et de Fe à partir des 
précurseurs originaux à base de ligands amidinates. Le réacteur B a été conçu et réalisé en 
fonction du cahier de charges incluant le dépôt simultané sur plusieurs substrats de taille 
variable. La configuration du réacteur est verticale, à parois tièdes (thermostatées). 
L’introduction de la phase gazeuse est assurée par une douchette. Il est possible d’analyser 
la phase gazeuse par spectrométrie de masse à l’aide d’un prélèvement en ligne. Les profils 
de température et des flux ont été modélisés par CFD à l’aide du logiciel PHOENICS®. Le 
modèle élaboré a servi de base pour l’analyse des profils de croissance d’Al et de Cu. 
L’absence de sas d’introduction d’échantillons nous a conduits à installer dans la chambre 
même de dépôt un système de nettoyage de la surface des échantillons par plasma.  
Le choix des substrats a été fondé sur le besoin de disposer d’échantillons 
facilement analysés ; le Si monocristallin et la silice thermique répondent à cette demande. 
Pour ce qui est de substrats d’intérêt technologique, notre choix s’est reporté 
essentiellement vers l’acier inoxydable, nuance 304L. Ce matériau est plus dur que l’acier 
au carbone ou le fer pur et permet ainsi une analyse des caractéristiques mécaniques des 
films moins biaisée par la contribution du substrat. 
Des techniques de caractérisation de structure et des propriétés, tant 
conventionnelles qu’originales, ont été mises en œuvre. Parmi ces dernières on peut citer  
la RF GD-OES, la HTDRX et la résistivité électrique à haute température. 
Le procédé MOCVD d’Al à partir de DMEAA est connu dans la littérature ; il a été 
par ailleurs étudié par le passé au sein de l’équipe SURF. L’originalité de notre approche a 
été fondée sur l’analyse de la cinétique du dépôt, sur les moyens adoptés pour améliorer 
sa microstructure et sur la mise en œuvre du procédé pour déposer des films sur des 
surfaces de géométrie complexe. La vitesse de croissance d’Al dans la fenêtre 
paramétrique pressentie pour des codépôts ou des dépôts séquentiels a été déterminée, 
tout comme son évolution radialement sur la surface du plateau chauffant du réacteur. 
L’objectif n’a pas été de constituer de nouveau le diagramme Arrhenius du procédé de 
dépôt. Les expériences de dépôt ciblées ont plutôt permis d’élaborer un cadre de calculs 
pour l’analyse de ce procédé en considérant des phénomènes de transport complexes 
dans le réacteur B, tant au niveau de la douchette qu’à celui de la surface des substrats. Au 
préalable, des analyses sommaires de la phase gazeuse par spectrométrie de masse ont 
permis de confirmer le mécanisme de dissociation du précurseur proposé dans la 
littérature. Le modèle élaboré reproduit correctement le profil d’épaisseurs mesuré 
expérimentalement dans la direction radiale du suscepteur. Il démontre que seule une 
petite partie du précurseur est utile pour la réaction de dépôt, plus que 90 % de celui-ci 
étant consommé dans des réactions parasites dans la phase gazeuse. 
La microstructure des films d’Al obtenus à partir de DMEAA a été une, parmi les 
nombreuses raisons (pureté des films, température de dépôt…) de choix de ce précurseur. 
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Quoique relativement lisses par rapport à ceux obtenus à partir d’autres composés, 
notamment à partir de TIBA, les films ne sont toujours pas satisfaisants s’ils sont élaborés 
sans intervenir sur les mécanismes physicochimiques qui contrôlent la croissance sur la 
surface des échantillons. Cette question a été traitée par le passé, par exemple en assistant 
la croissance par des surfactants. Une approche complémentaire, fondée sur le nettoyage 
de la surface des substrats par prétraitement plasma a été adoptée dans le présent travail 
pour affiner la microstructure et en même temps pour améliorer la ténacité des films, 
notamment leur adhérence sur le substrat. Il est montré que la rugosité des films déposés 
sur substrats d’acier prétraités est quatre fois inférieure par rapport à celle sur substrats 
non prétraités. Le comportement mécanique des revêtements sous sollicitation de rayage 
diffère également en fonction de l’existence ou non du prétraitement plasma : la 
profondeur maximale atteinte et la hauteur et la largeur des bourrelets de rayage sont 
moins importantes pour le dépôt avec prétraitement du substrat, indiquant une meilleure 
compacité et ténacité de ces films. Ce comportement est confirmé par la présence 
d’arrachements le long des rayures effectuées sur ces films. 
En se référant à des conditions de dépôt standard pour cette étude (température 
et pression de dépôt 220 °C et 10 Torr, respectivement) la microstructure de films d’Al 
déposés par DMEAA sur substrats patternés est améliorée en diminuant la concentration 
du précurseur par l’augmentation de la pression de travail à 70 torr tout en maintenant 
une sursaturation de la phase gazeuse élevée aux premières étapes de dépôt. 
L’amélioration concerne tant la diminution des valeurs des rugosités Ra et Rz que la 
diminution de la taille des cristallites du film. L’évolution de ces paramètres conduit à la 
diminution de la porosité des films, illustrée par une épaisseur réduite tout en maintenant 
comparables les valeurs de masse du film par unité de surface. Comparés aux films d’Al 
élaborés par pulvérisation magnétron et par dépôt laser pulsé, ceux obtenus par MOCVD 
sont rugueux et sont composés de cristallites de taille importante. Ceux obtenus par 
pulvérisation magnétron sont formés de colonnes plus ou moins denses ; des films très 
denses sont obtenus par PLD. La conformité des films élaborés par MOCVD est par contre 
bien plus élevée que celle des films obtenus par les techniques physiques, très 
directionnelles. Les différences mises en évidence entre les films MOCVD et PVD, 
concernant la microstructure ou la conformité du dépôt sur des surfaces complexes, sont 
attribuées aux mécanismes de croissance qui régissent chaque procédé. Il est à rappeler 
que des conditions de dépôt usuelles ont été appliquées pour chaque procédé, plutôt que 
des criblages systématiques des paramètres opératoires dans le but d’optimiser 
microstructure et conformité. Les résultats obtenus permettent d’anticiper de dépôts 
conformes par MOCVD dans des conditions optimisées (visant la diminution de la rugosité 
et l’augmentation de la densité). Ils démontrent également que l’élaboration de films avec 
des propriétés prédéfinies peut être envisagée à l’aide de la sélection au cas par cas de la 
technique la plus appropriée et en ajustant finement le protocole de dépôt. 
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Les résultats obtenus ont également confirmé que la famille des hydrures (ici 
d’aluminium, mais ces conclusions sont également valables pour ceux du galium par 
exemple) est importante pour l’élaboration d’une variété de matériaux. L’utilisation de ces 
hydrures en tant que précurseurs dans des procédés MOCVD a permis de diminuer la 
température d’élaboration et le niveau d’impuretés. Néanmoins, la fragilité thermique de 
la liaison métal-hydrure peut rendre problématique le stockage de ces composés dans le 
long terme. Leur sensibilité extrême à l’oxygène et à l’humidité peut également rendre 
problématique la manipulation de grandes quantités de ces composés. Il y a ainsi un 
compromis à trouver avant que ces précurseurs deviennent économiquement viables. 
La plupart des précurseurs permettant de déposer du Cu contiennent de 
l’oxygène et/ou des halogènes dans leurs ligands ou requièrent de l’oxygène d’un co-
réactant dans le procédé de dépôt. Pour cette raison, ils sont incompatibles avec des 
procédés CVD visant l’élaboration des phases complexes exemptes d’oxygène, qui 
impliquent des co-réactions ou des codépôts avec des réactifs oxophiles. Le composé 
moléculaire Cu(I)N,N’-diisopropylacetamidinate, [Cu(AMD)]2 où AMD = 
CH(CH3)2NC(CH3)NCH(CH3)2 est exempte d’halogénures et d’oxygène ; il a été utilisé avec 
succès en tant que précurseur de Cu dans un procédé de dépôt ALD. Sa vaporisation a lieu 
proprement, en une seule étape et avec une faible masse résiduelle ; il est thermiquement 
stable pendant une courte période à des températures supérieures qui, en fonction des 
conditions opératoires peuvent atteindre 200 °C. Sa structure dimère, imposée par les 
ligands volumineux, présente une faible nucléation et lui rend donc une volatilité élevée. 
Enfin, il est fortement réactif en partie parce que l’ordre des liaisons cuivre – azote est 
seulement 0,5. Dans le cadre de la présente étude il a été testé en tant que précurseur de 
Cu en MOCVD en vue d’un dépôt séquentiel avec l’Al. 
Tout d’abord, sa tension des vapeurs saturante a été déterminée par la technique 
statique. Il a été observé que l’évolution de la tension des vapeurs avec le temps n’est pas 
linéaire et que les mesures sont entachées d’erreurs significatives. Ce comportement a été 
attribué à la décomposition catalytique du composé sur les parois métalliques (acier 
inoxydable comportant une fine couche d’oxydes de chrome) de la chambre de mesure. 
Pour cette raison, la tension des vapeurs a été déterminée par la méthode des flux de gaz 
dans un dispositif dont les parois sont en quartz. Il a été ainsi possible de déterminer la loi 
de Clausius-Clapeyron de la pression de vapeurs en fonction de la température : 
Ln(P(atm))= 24.895-13520.8/T(K), dans la gamme de températures 95-146 °C. Les valeurs 
de l’enthalpie et l’entropie de sublimation dans cette gamme de température, sont 
∆subH(<T>)= 112±2 kJ/mol, et ∆subS(<T>)= 207±5 J/(mol.K). Ces résultats représentent une 
première relation thermodynamique fiable pour l’équilibre solide-vapeur de [Cu(AMD)]2. Il 
a été confirmé que le composé est relativement stable cinétiquement dans des conditions 
inertes. De ce point de vue et en tenant compte de sa stabilité dans des conditions de 
stockage relativement élevée, il est un bon précurseur CVD de Cu. 
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La dissociation de [Cu(AMD)]2 dans des conditions de dépôt a été étudiée par 
spectrométrie de masse en ligne. La décomposition thermique du précurseur est initiée à 
130 °C et la décomposition maximale est obtenue au-dessus de 200 °C. Le ligand protoné 
H(AMD) est le sous-produit principal de décomposition. Du propène, CH2=CHCH3, de 
l’acétonitrile, CH3CΞN et de l’iminopropane, CH3C(CH3)=NH sont minoritairement détectés 
sous vide. Cette étude a permis de valider le mécanisme global de décomposition du 
précurseur dans des conditions de dépôt de Cu. 
Des dépôts de Cu à partir de [Cu(AMD)]2 ont été réalisés sur des substrats 
prétraités plasma, à 10 Torr, en faisant varier uniquement la température de dépôt. Le 
temps d’incubation qui précède le démarrage du dépôt sur substrats d’acier est significatif 
pour des faibles températures, atteignant 27 min pour des dépôts réalisés à 200 °C. Il 
diminue presque linéairement pour atteindre 3 min pour une température de dépôt de 
350°C. Il se stabilise à cette valeur pour des températures de dépôt supérieures. Le 
diagramme Arrhenius a été établi. Le régime cinétique s’étend jusqu’à 240 °C avec une 
énergie d’activation de 66 kJ/mol. Cette valeur est remarquablement proche de l'énergie 
de dissociation de l'hydrogène sur la surface de Cu, permettant de conclure que le dépôt 
de Cu se produit par une réaction de réduction du métal par des atomes d'hydrogène sur 
la surface. A la fin du régime de diffusion, à 300 °C, la vitesse de croissance augmente 
fortement avant de diminuer comme attendu. Ce phénomène est attribué à l’activation 
thermique de la dissociation du précurseur sur la surface en croissance faisant croitre le 
film de Cu avec un rendement plus élevé qu’à basse température, où le dépôt est limité 
soit par la réaction en surface des atomes d’hydrogène avec le précurseur, soit par l’apport 
en précurseur. 
Les films de Cu obtenus sont purs, non texturés. Leur morphologie est nodulaire, 
lisse, caractéristique d’un mode de croissance de type Volmer-Weber. La taille des grains 
est approximativement 0,15 µm pour ceux préparés à 200 °C. Elle augmente avec la 
température de dépôt et atteint 1 µm pour les films élaborés à 320 °C. De la même 
manière, la taille des cristallites de Cu augmente presque linéairement, de 20 nm à 200 °C 
à ca. 80 nm à 300 °C. 
Les courbes d’indentation obtenues pour des essais réalisés à charge maximale de 
1 mN à 4 mN présentent deux points d’inflexion à la même profondeur de pénétration, 
approximativement. Le premier point d’inflexion est attribué à la rugosité élevée des films 
et le deuxième à l’influence du substrat. Des essais de rayage semblent indiquer une 
bonne adhérence entre le film de Cu et le substrat d’acier. Des études plus approfondies 
sont nécessaires pour confirmer ces hypothèses. Une diminution du coefficient de 
frottement avec la diminution de la charge normale est constatée sur tous les échantillons. 
Cette diminution du coefficient de frottement peut être attribuée soit à l’effet de la 
pénétration dans le film soit à l’approche et le contact avec le substrat d’acier. La valeur 
moyenne du coefficient de frottement est de 0,16±0,01. Les observations MEB confirment 
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la morphologie de Cu comme étant granulaire, avec une porosité élevée dans sa partie 
superficielle ; elles indiquent une ductilité importante des films. 
Les valeurs de la résistivité électrique pour les échantillons élaborés à 250 °C et 
280 °C sont voisines et dans le même ordre de grandeur que la valeur de référence de Cu. 
Par contre, la valeur pour l’échantillon élaboré à 240 °C, dont l’épaisseur est bien plus 
faible (50 nm) que celle des autres est plus élevée. La résistivité intrinsèque des films de Cu 
élaborés dans le cadre de cette étude se situe autour de 3×10-6 Ωcm. 
Le présent travail a démontré la pertinence de l’utilisation de [Cu(AMD)]2 pour la 
MOCVD de revêtements multimétalliques contenant d’éléments oxophiles tels que 
l’aluminium. Cependant, la fenêtre de température de dépôt (200 °C - 350 °C) semble un 
peu décalée par rapport à celle du dépôt d’Al à partir de DMEAA (160 °C - 240 °C). Pour 
cette raison, mais aussi pour des raisons de différence notable des conditions thermiques 
de vaporisation et de transport des précurseurs vers la zone de dépôt (qui, d’expérience 
peut être source de réactions parasites et donc de difficultés de mise au point du procédé) 
les films Al-Cu ont été réalisés par dépôt séquentiel suivi d’un recuit.  
Comme le [Cu(AMD)]2 pour le dépôt de Cu, des composés amidinates de fer ont 
été testés comme précurseurs pour déposer des films de Fe par MOCVD, dans des 
conditions compatibles avec celles du dépôt d’Al. Des deux composés retenus, le dérivé 
iso-propylé est un dimère à l’état solide alors que le dérivé tert-butylé est un monomère. A 
l’état gazeux, la spectrométrie de masse a montré que les deux molécules sont des 
monomères. Le dimère se décompose à partir de 160 °C avec, comme principaux produits 
de décomposition le ligand HL, l’acétonitrile CH3CN et (CH3)2CHNH. Le composé monomère 
se décompose à partir de 150 °C avec, comme principaux produits de décomposition le 
ligand HL, CH3CN, C4H8, C4H9 et (CH3)2CHNH. La décomposition maximale pour les deux 
produits a lieu à 250 °C. Les dépôts ont été réalisés à 10 Torr et à des températures entre 
280 °C et 450 °C. Les films obtenus à partir du composé monomère sont contaminés en 
carbone à une teneur moins importante que ceux obtenus à partir du composé dimère. 
Une analyse combinée par DRX, EPMA et XPS a révélé que du fer et/ou du carbure Fe3C 
sont présents dans les films. Le carbure Fe4C ou le nitrure Fe4N se forment également 
suivant la température et le rapport des concentrations en hydrogène et en précurseur à 
l’entrée du réacteur. 
Les diagrammes type Arrhenius du dépôt à partir des deux précurseurs ont été 
déterminés. Celui correspondant au composé monomère présente deux zones : en 
dessous de 300°C, l’énergie d’activation apparente est de 146 KJ/mol environ ; entre 300°C 
et 350°C, elle s’établit aux environs de 66 KJ/mol. Cette valeur est identique à celle 
déterminée pour le régime cinétique du dépôt de Cu et sous-entend de mécanismes de 
dépôt similaires. La limite entre les deux régimes correspond au changement de la 
composition des films, de Fe4C à 300 °C et en dessous, à Fe4N au-dessus. 
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Les films déposés à partir du composé monomère présentent une surface 
métallique réfléchissante de couleur grise. Pour des températures de dépôt inférieures à 
300 °C, les films sont composés de nano cristallites (taille <100nm) avec un arrangement 
dense, quel que soit le précurseur. Cette nano structuration donne des surfaces 
extrêmement lisses. Les films préparés à 350 °C ont des microstructures différentes suivant 
le précurseur. Le film déposé à partir du précurseur dimère contient essentiellement du 
carbure Fe3C sous forme de nanocristaux mal définis ; celui déposé à partir du précurseur 
monomère est un assemblage de micro cristaux de nitrure Fe4N très bien facettés et 
texturés suivant l’orientation <111>. Ces derniers présentent une aimantation à saturation 
4πMs = 13,6 kG et un champ coercitif Hc = 130 Oe. Les films constitués principalement de 
carbure Fe3C et, éventuellement de fer alpha présentent une aimantation à saturation 
4πMs = 4,1 kG et un champ coercitif Hc = 180 Oe. 
Ces résultats indiquent qu’il est difficile de considérer ces précurseurs pour le 
codépôt d’alliages intermétalliques contenant de Fe. La fenêtre paramétrique pour le 
dépôt de Fe pur reste à déterminer ; elle serait très probablement étroite. De manière plus 
globale, cette étude peut être considérée comme un balayage systématique des films 
minces à base de fer que l’on peut obtenir par MOCVD à partir des amidinates de fer. La 
détermination de l’ensemble des conditions appropriées à l’obtention soit de fer 
métallique, soit de nitrure Fe4N ou même de carbures, nécessite de poursuivre les travaux 
sur l’influence des gaz réactifs, sur la chimie de surface et sur d’éventuels traitements post-
préparatoires. Fondés sur les résultats et les conclusions de l’étude des dépôts unaires, des 
bicouches Al-Cu ont été déposées par MOCVD à 1,33 kPa à des températures de 493K et 
513K, respectivement, sur des substrats d’acier inoxydable 304L et de silice. Comme 
démontré précédemment, les deux procédés conduisent à des films purs d’Al et de Cu. Les 
films d’Al présentent des surfaces lisses, par contre les films de Cu déposés sur la sous 
couche d’Al sont de rugosité croissante avec l’épaisseur du film de Cu. Ceci est attribué à la 
difficulté de nucléation de Cu sur la surface d’Al, ce comportement étant prédit par calculs 
de chimie théorique. Plusieurs compositions du diagramme de phases Al-Cu ont été 
obtenues en variant l’épaisseur relative des deux sous-couches tout en maintenant 
l’épaisseur totale du revêtement autour d’1 µm. La diffusion à l’interface Al-Cu s’initie au 
cours de l’étape de dépôt de Cu, avec la formation des phases Al2Cu et γ-Al4Cu9, même 
pour les compositions globales riches en Al. La diffusion réactive des deux couches a été 
étudiée en réalisant des traitements thermiques post dépôt ; elle a conduit à la formation 
de phases intermétalliques Al-Cu qui a été suivie par DRX à haute température et par 
mesure de la résistance électrique des films. Les conditions qui conduisent à la formation 
de différentes phases intermétalliques AlxCuy ont été déterminées. Ces caractérisations 
pendant le recuit des bicouches renseignent sur le chemin réactionnel de formation de ces 
phases. Des films contenant les phases intermétalliques θ-Al2Cu, η-AlCu et probablement 
γ-Al4Cu9 ont été obtenus. 
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Outre les conclusions sur la réactivité du système Al-Cu proprement dit, ce travail 
confirme le fait que le suivi in situ des propriétés électriques en fonction de la température 
permet de contrôler la microstructure et la transition de phases avec une réponse 
immédiate du signal. Ceci peut être utile pour des environnements variés, par exemple 
pour le contrôle qualité de pièces fonctionnant à haute température. 
Les résultats obtenus montrent que des procédés MOCVD associés aux recuits 
post dépôt permettent d’obtenir, sur des surfaces de géométrie complexe, de films 
composés de composés intermétalliques. Il est ainsi possible d’envisager l’utilisation de ces 
films pour de nombreuses applications qui requièrent des cahiers de charge complexes, 
tels que  des propriétés de mouillage et/ou de dureté ciblées. 
Dans son déroulement, ce travail a présenté peu de points bloquants, si ce n’est la 
difficulté significative d’obtenir des films de Fe pur à partir des amidinates de fer. Par 
ailleurs, la preuve de principe a été apportée de la faisabilité de films composés d’alliages 
complexes métalliques par une voie CVD. Cependant, malgré ces constats, l’objectif à 
terme de l’étude, à savoir la mise au point d’un dépôt CVD de films de CMA reste à 
atteindre. Il ne s’agit pas ici de faire valoir un résultat, obtenu au laboratoire, concernant 
l’obtention d’une couche composée exclusivement de phase(s) CMA. Ce qui reste à faire, 
c’est plutôt l’élaboration d’un procédé robuste et viable industriellement. Pour ceci, il 
conviendrait de choisir de précurseurs des éléments à déposer avec des propriétés 
physicochimiques proches, par exemple en limitant la nature des ligands mis en œuvre. 
Une voie tout hydrure pourrait être utile à explorer. Ensuite, d’assurer un protocole stable 
de transport ces précurseurs dans le réacteur de dépôt. Des bilans de matière précis, avec 
la détermination du paramètre d’efficacité β de l’ensemble vaporisateur - canalisations de 
transport devraient être réalisés. Alternativement, le transport pourrait être réalisé par 
injection liquide directe, plutôt que par évaporation et sublimation des précurseurs dans 
des conditions de température éloignées. La conception du corps du réacteur pourrait 
rester proche de celle utilisée. Cependant, un sas d’introduction avec des moyens de 
préparation des substrats s’avère utile. 
Dans une perspective de codépôt par un procédé CVD, le fait que la relation entre 
les compositions de la phase gazeuse et du film n’est pas directe doit être pris en compte. 
Le rôle clé joué par la chimie est matérialisé par le régime contrôlé cinétiquement dans les 
diagrammes Arrhenius. La possibilité d’opérer dans une fenêtre de température qui 
contient le régime contrôlé par la diffusion en phase gazeuse pour un élément et celui 
contrôlé par la cinétique de surface pour l’autre, fourni un degré de liberté additionnel à 
l’opérateur. Dans ce cas, le niveau d’incorporation dans le film de chaque élément peut 
être contrôlé par la concentration du précurseur dans la phase gazeuse (régime 
diffusionnel) et par la température de dépôt (régime cinétique). Néanmoins, même dans 
ce cas la composition élémentaire des films peut être déplacée due à des phénomènes 
compétitifs qui obéissent des mécanismes de surface (Langmuir-Hinshlwood) ou ceux 
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impliquant tant la surface que la phase gazeuse (Eley-Rideal). Ceci étant, assurer une 
composition élémentaire appropriée des films ne garantit pas la stabilisation des phases 
ciblées. Les énergies d’activation pour la nucléation des différentes phases ne sont pas 
nécessairement identiques et, comme il a été montré dans le chapitre 6, des telles 
différences peuvent conduire à une séquence particulière de nucléation et à terme à la 
formation de phases non souhaitées, même si la composition globale des films correspond 
à celle de la phase ciblée. 
Enfin, une partie importante du travail qui reste à faire est la caractérisation des 
propriétés attendues des films. Dans le cadre de ce travail nous avons réalisé des essais 
mécaniques et électriques. Cependant, nous avons initié d’autres caractérisations mais 
dont le faible degré d’avancement ne nous a pas permis de les inclure dans les chapitres de 
ce manuscrit. Il s’agit par exemple de mesures d’angle de goutte pour déterminer le 
caractère hydrophobe ou non des films ainsi que leur énergie de surface. La figure ci-après 
présente les résultats de mouillage de la surface d’un polycrystal de la phase Al4Cu9 par  
 
 
Valeurs de l’angle de mouillage de la surface d’Al4Cu9 massif par de l’eau, du diiodométhane et de 
l’éthanol en fonction de l’énergie de surface de ces liquides, dans une représentation compatible 
avec la loi d’Owens et Wendt. 
 
trois liquides, eau, diiodométhane et éthanol, de polarités différentes. Les axes du 
diagramme proviennent de la relation d’Owens et Wendt où l'énergie de surface s'exprime 
sous la forme γs = γs
d + γs
nd dans laquelle γs
d  est la composante dispersive et γs
nd la 
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Ici, les inconnus sont γs
d et γs
nd. La relation contient également les parties 
analogues γL des liquides et le cosinus de l’angle de mouillage θ. Dans cette courbes la 
tangente représente la racine de l’énergie non dispersive de la surface, et l’intersection 
avec l’axe des Y représente la racine carrée de l’énergie dispersive. Les valeurs de 2,2 
mJ/m2 et 36,0 mJ/m2, respectivement ont été déterminées pour Al4Cu9 massif, conduisant 
ainsi à une valeur de γs égale à 38,2 mJ/m
2. 
Des travaux complémentaires sur la détermination de l’énergie de surface des 
éléments Al et Cu dans l’état massif et en couches MOCVD, ainsi que de différentes phases 
au sein du système Al-Cu sont actuellement en cours. Ils sont complétés par des analyses 
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 Dépôt Chimique en Phase Vapeur d’Al, Cu et Fe en vue d’élaboration de films composés de phases intermétalliques 
Des films et revêtements composés de phases et composés intermétalliques présentent des propriétés et des combinaisons de 
propriétés attractives qui ne sont que très partiellement explorées aujourd’hui. Ils sont porteurs de solutions potentielles pour conférer à 
des matériaux avancés des multifonctionnalités nécessaires dans pratiquement toutes les industries manufacturières et deviennent ainsi 
source de rupture et d’innovation. Cette situation prévaut pour le système Al-Cu-Fe, au sein duquel même les binaires à base d’Al 
présentent des propriétés remarquables. 
Si des techniques de dépôt physique en phase vapeur sont le plus souvent utilisées pour l’élaboration de tels films et 
revêtements métalliques, l’utilisation de procédés de dépôt chimique en phase vapeur à partir de précurseurs métalorganiques (MOCVD) 
permettrait à terme le traitement et la fonctionnalisation de surfaces de géométrie complexe. Le présent travail s’inscrit dans cette 
logique. Il vise la mise au point de procédés MOCVD de films d’Al, de Cu et de Fe. Ces procédés doivent être compatibles afin de constituer 
la base pour l’élaboration de protocoles complexes permettant le codépôt ou le dépôt séquentiel de ces éléments. 
La MOCVD d’Al à partir de dimethylethyl amine alane (DMEAA) a été adaptée pour satisfaire les contraintes de codépôt, pour 
valider le dispositif expérimental utilisé pour le dépôt des films unaires et binaires, pour valider certains aspects mécanistiques du dépôt et 
pour illustrer la capacité de la technique de couvrir de manière conforme des surfaces de géométrie complexe. Le protocole mis au point 
permet d’opérer à une pression de 10 Torr, dans une fenêtre de températures entre 160 °C et 240 °C. La modélisation du procédé permet 
son optimisation dans ces conditions, conduisant à des films d’épaisseur uniforme sur une surface de diamètre 58 mm. La microstructure 
désordonnée des films est améliorée par un prétraitement plasma des substrats d’acier 304L in situ avant dépôt. 
Le besoin d’utiliser des précurseurs de Cu et de Fe exemptes d’oxygène (en vue d’un codépôt avec Al) a conduit à tester pour 
ces deux éléments la famille originale des composés moléculaires à base de ligands amidinates. Il est montré que des films purs de Cu sont 
obtenus entre 200 °C et 350 °C à partir de [Cu(i-Pr-Me-AMD)]2 dans une phase gazeuse riche en hydrogène, la limite entre les régimes 
cinétique et diffusionnel étant à 240 °C. Le criblage de précurseurs analogues pour Fe a révélé que, dans les mêmes conditions, le composé 
[Fe(tBu-MeAMD)2] conduit à des films contenant Fe, Fe4N ainsi qu’à des carbures Fe3C et Fe4C. Les propriétés magnétiques de ces films 
peuvent être modulées en fonction de leur composition. 
Des bicouches de Cu et Al ont été déposées à partir des protocoles mis au point. Leur recuit post dépôt a été suivi in situ par 
diffraction de rayons X et par mesure de résistance électrique. Il a permis de stabiliser des phases θ-Al2Cu, η-AlCu et, pour la première fois 
pour un procédé CVD, de la phase approximante γ-Al4Cu9. Il a été démontré que la technique MOCVD associée avec des recuits post dépôt 
permet l’obtention de films composés d’alliages intermétalliques. Des dépôts conformes de tels films peuvent ainsi être envisagés pour des 
nombreuses applications. 
 
Chemical vapor deposition of Al, Cu and Fe in view of the processing of intermetallic phases containing films 
Films and coatings containing intermetallic phases and intermetallic compounds present proprieties and combination of 
proprieties which are only partially explored today. They carry potential solutions to confer multifunctionality to advanced materials 
required by industrial sectors and to become a source of breakthrough and innovation. This situation prevails for the Al-Cu-Fe system, in 
which even the Al-based binaries exhibit remarkable properties. 
While physical vapor deposition techniques are most often used for the processing of such films and coatings, the use of 
metalorganic chemical vapor deposition (MOCVD) can potentially allow treatment and functionalization of surfaces with complex 
geometry. Based on this evaluation, the present work aims at developing MOCVD processes of Al, Cu and Fe films. These processes must 
be compatible among them so as to serve as a base for the elaboration of complex protocols allowing for the codeposition or the 
sequential deposition of these elements. 
The MOCVD of Al from dimethylethyl amine alane (DMEAA) was adapted to satisfy the requirements of codeposition, to validate 
the experimental device used for the deposition of unary and binary films, to validate mechanistic aspects of the deposition and to 
illustrate the capacity of the technique to conformally cover topologically complex surfaces. The developed protocol operates at a pressure 
of 10 Torr, in a temperature window between 160 °C and 240 °C. Process modeling allows its optimization in these conditions, leading to 
films with uniform thickness. The disordered microstructure of these films is improved by an in situ plasma pretreatment of the 304L steel 
substrate prior deposition. 
The need to use oxygen-free precursors of Cu and Fe (in view of a co-deposition with Al) led to test for these two elements the 
original family of molecular compounds based on amidinate ligands. It is shown that pure Cu films are obtained between 200 °C and 350 °C 
from [Cu(i-Pr-Me-AMD)]2 in a hydrogen-rich gas phase, the boundary between the kinetic and the diffusion regime being at 240 °C. 
Screening of similar amidinate precursors of Fe revealed that, under the same conditions, the compound [Fe(tBu-MeAMD)2] leads to films 
containing Fe, Fe4N and Fe3C and Fe4C carbides. The magnetic properties of these films can be engineered by modifying their composition. 
Cu and Al bilayers were deposited from the developed protocols. Their post deposition annealing was monitored by X-ray diffraction and 
by measuring their electrical resistance. It leads to the stabilization of the θ-Al2Cu, η-AlCu phases and, for the first time for a CVD process, 
of the approximant phase γ-Al4Cu9. It is demonstrated that the MOCVD technique associated with post-deposition annealing is a suitable 
method to obtain films composed of intermetallic alloys. Such films, conformally processed on complex surfaces can thus be considered for 
a variety of applications. 
